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Le verre est un matériau très ancien. Depuis l’invention de la technique du soufflage du verre 
au premier siècle avant J.C., le verre s’est banalisé pour devenir un matériau largement utilisé. 
Au début du XIVème siècle, le premier verre plat est né dans un four verrier, puis les vitrages 
ont commencé à apparaître dans les ouvrages de construction. Le verre est un matériau fragile 
et une faible déformation suffit à le fracturer. C’est pourquoi son emploi dans le domaine de la 
construction est resté limité pendant longtemps. Avec le temps, de nouvelles techniques ont 
été inventées pour améliorer sa résistance et son emploi dans la construction devient courant.  
Avec le développement de l’industrie nucléaire, le problème du stockage à long terme des 
déchets nucléaires, dont certains se caractérisent par une période radioactive de plusieurs 
millions d’années, s’est posé. Pour résoudre ce problème, le verre a été choisi comme matrice 
de confinement en raison à sa bonne résistance chimique et mécanique à long terme et de sa 
capacité à incorporer de fortes concentrations de déchets radioactifs. 
Au cours du stockage, la matrice de confinement doit rester stable sous l’effet du milieu 
environnant ainsi que sous celui des auto-irradiations. La résistance à la fracturation est une 
propriété importante car elle va définir la surface de fissuration. Cette dernière affecte la 
capacité d’échange entre le milieu environnant et le verre, ce qui influence sa vitesse 
d’altération par l’eau.  
Pour comprendre la résistance à la fracturation d’un verre, la connaissance de la structure 
atomique est un facteur important car c’est elle qui contrôle la fissuration. En particulier, 
l’existence de zones de faibles résistances permet l’amorçage de micro-fissures, premier pas 
vers le développement du réseau fissuré. Dans les verres nucléaires, une amélioration notable 
de la résistance à la fracturation après irradiation a été observée, mais l’origine de cette 
évolution n’est pas encore totalement comprise.   
Donc, l’objectif de ma thèse est de comparer, pour mieux les comprendre, les mécanismes de 
fracturation dans les verres sains et irradiés. Pour cela, nous nous proposons d’utiliser la 
simulation par la méthode de Dynamique Moléculaire classique pour identifier les corrélations 
entre les processus atomiques de fracturation et le comportement macroscopique.   
Ce manuscrit se compose de deux parties : la partie bibliographique couvrant les deux 
premiers chapitres et la partie de nos études proprement dites dans les quatre chapitres 
suivants. 
Dans le premier chapitre, nous présenterons l’état des connaissances sur le verre nucléaire et 
son comportement sous irradiation. Sous irradiation, le verre nucléaire présente une évolution 
des propriétés mécaniques ainsi que de sa structure atomistique. Sur la base des techniques 
expérimentales et de la simulation, nous avons présenté d’abord l’évolution des propriétés 
macroscopiques puis celle des propriétés atomistiques. Des hypothèses sont proposées pour 
corréler ces deux échelles.      
Dans le deuxième chapitre, les connaissances de base de la mécanique de la rupture fragile 
ainsi que les modèles de l’endommagement des matériaux poreux seront présentés. D’autre 
part, afin de comprendre les mécanismes de fracturation des verres à l’échelle nanométrique, 
une partie importante du chapitre est consacrée aux résultats récents sur la fracturation des 
verres. Les résultats expérimentaux montrent la ductilité du verre à l’échelle nanométrique, 
alors qu’au contraire, un comportement fragile est constaté à l’échelle macroscopique. 
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Certaines simulations à l’échelle de la structure atomique ont apporté des explications à cette 
ductilité nanométrique. Il en ressort qu’il est nécessaire de comprendre l’évolution atomistique 
durant la fracturation d’un verre pour comprendre son comportement macroscopique. 
La Dynamique Moléculaire est une technique adéquate pour simuler la fracturation des verres 
et comprendre les corrélations entre les propriétés macroscopiques et la structure atomique. 
Des verres ternaires sodo-borosilicatés ont été choisis comme modèles des verres nucléaires 
complexes pour la réalisation des simulations. Une première étape du travail a consisté à 
développer de nouveaux potentiels empiriques pour modéliser plus précisément 
l’environnement des espèces boratées. Les propriétés structurales et mécaniques d’une large 
gamme de verres à base de SiO2, B2O3 et Na2O ont ainsi été reproduites. Le développement et 
la validation des potentiels fait l’objet du troisième chapitre. 
En utilisant les potentiels ajustés, nous avons pu simuler la fracturation des verres sodo-
borosilicatés sains et irradiés par la Dynamique Moléculaire. La démarche de simulation, les 
méthodes et les résultats de l’analyse phénoménologique du processus de fracturation sont 
abordés au quatrième chapitre.  
Dans le cinquième chapitre, nous discuterons de l’influence de l’effet de l’irradiation sur la 
fracturation. En analysant l’évolution du réseau atomique de trois verres ternaires à base de 
SiO2-B2O3-Na2O, nous avons éclairci les relations entre les évolutions atomistiques et les 
propriétés mécaniques. Afin de valider les résultats de la simulation, des expériences de 
fracturation de verres identiques à ceux modélisés ont été réalisées au SPCSI (CEA Saclay) et 
sur le site d’Atalante (CEA Marcoule). À l’aide de ces expériences, les rugosités de la surface 
de rupture et la ténacité des verres ont été déterminées. La comparaison entre simulation et 
expérience nous a permis d’estimer la validité des résultats simulés. 
Le dernier chapitre concerne les premiers résultats obtenus par une méthode de simulation 
multi-échelles des verres. Tout d’abord, nous avons adapté la « Bridging Method », qui couple 
les méthodes des Éléments Finis et la Dynamique Moléculaire, à des matériaux amorphes. 
Après les tests de performance de la méthode, des simulations de fracturation ont été faites et 
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1 Les déchets nucléaires et le confinement dans le verre 
nucléaire 
L’énergie nucléaire est une source énergétique importante dans le monde, spécialement en 
France où la quantité d’électricité d’origine nucléaire représente 78% du total. Cette énergie 
produit extrêmement peu de dioxyde de carbone qui est un gaz à effet de serre, c’est pourquoi 
elle est incontournable dans l'optique d'une lutte contre le réchauffement climatique. Mais le 
traitement et la gestion des déchets nucléaires demandent des précautions particulières. Ces 
déchets sont classés en trois catégories : 
♦ Catégorie A : déchets de faible et moyenne activité. Ces déchets contiennent 
essentiellement des radionucléides à vie courte (période inférieure à trente ans). L’intensité de 
la radioactivité (β, γ) au cours du stockage diminue rapidement et devient nulle après 300 ans. 
Depuis l’origine des centrales nucléaires, les déchets de cette catégorie représente plus de 90% 
du volume total des déchets pour une radioactivité inférieure à 0.1% de la radioactivité totale. 
Ces déchets sont conditionnés sur les sites des producteurs ou sur les sites d’entrepôt en 
surface construits par l’ANDRA (Agence Nationale pour la Gestion des Déchets Radioactifs). 
♦ Catégorie B : déchets de faible et moyenne activité, contenant des radionucléides à vie 
longue (de trente ans à plusieurs dizaines de milliers d’années). Ce sont des déchets qui 
proviennent des installations de fabrication et de retraitement du combustible. Ils représentent 
environ 4% du volume total des déchets. La radioactivité de ces déchets est issue 
essentiellement des désintégrations α, c'est-à-dire la décroissance d’un noyau père en un 
noyau de recul et un noyau d’hélium HeYX AZAZ 4242 +→ −−  (on appelle He42  la particule α). Ces 
déchets sont conditionnés provisoirement dans des installations d’entreposage agréées avant 
un éventuel stockage en profondeur.  
♦ Catégorie C : déchets de haute activité, à forte puissance thermique résiduelle et à vie 
longue. Ce sont des actinides mineurs et des produits de fissions (PF) issus des réactions 
nucléaires. Ils représentent environ 2% du volume total mais concentrent plus de 97% de la 
radioactivité totale. Au cours du stockage, il faut prendre en compte l’émission des 
rayonnements β, γ dans les premières années et du rayonnement α dans les années suivantes. 
En France, il est prévu de stocker ces déchets dans des sites en profondeur sous forme de colis 
vitrifiés [1, 2]. 
Des trois catégories, les déchets de la catégorie C sont les plus dangereux pour 
l’environnement. Leur durée de vie est très longue et leur radioactivité perdurera plusieurs 
millions d’années. C’est pourquoi ces déchets sont stockés dans une matrice de confinement 
qui a été déterminée à partir des critères suivants : 
• Facilité de mise en œuvre 
• Bonne tenue mécanique pour le transport à court terme 
• Comportement à long terme garantissant un faible impact sur le milieu environnant : 
auto-irradiations, contraintes externes, altération par l’eau, corrosion.  
• Capacité de confinement des radionucléides [1] 
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Dans certains pays (France, Allemagne, Japon, Etats-Unis…), on utilise couramment les 
verres nucléaires comme matrice de confinement de déchets. En France, ces déchets sont 
confinés dans des colis de verre, appellé verre R7T7, dont la composition complexe contient 
une trentaine d’oxydes. 
Les avantages de la matrice de verre sont nombreux. Elle peut incorporer les produits de 
fissions et les actinides mineurs dans des concentrations importantes. Le conteneur en verre 
reste homogène au niveau de sa structure. D’autre part, il présente une bonne durabilité 
chimique, une faible porosité (peu sensible aux agressions externes) et sa compacité facilite 
son transport. Le verre est adaptable aux différentes compositions de déchets provenant des 
différents types de combustible usé. En comparaison, le réseau cristallin des céramiques limite 
l’incorporation des éléments de produits de fission (PF). Certaines phases secondaires peuvent 
cependant apparaître au cours de la fabrication. 
Pour la vitrification, les déchets de catégorie C sont séchés et calcinés dans un calcinateur à la 
température de 850o. Après calcination, la fritte de verre est ajoutée. Les oxydes des PF, 
d’actinides et la fritte de verre sont mélangés dans un pot de fusion à la température de 1100o. 
Ce procédé permet de fabriquer une matrice vitreuse dans laquelle les PF et les actinides sont 
confinés. Le verre liquide est alors coulé, solidifié et refroidi dans un conteneur en acier 
inoxydable. Chaque conteneur de volume 80L contient environ 400 kg de verre [1]. 
 
2 La structure du verre nucléaire  
2.1 Structure du verre 
Le verre est un matériau désordonné ; aucun arrangement atomique périodique n’est observé à 
longue distance. La structure du verre garde la mémoire du désordre du liquide initial dans un 
état métastable «vitreux».  
À l’origine, un modèle de la structure atomique du verre a été proposé par Goldsmith [3]. Il 
pensait qu’un verre pouvait se former si le rapport des rayons ioniques entre le cation et 
l’oxygène valait entre 0.2 à 0.4. Ce rapport correspond aux sites tétraédriques, c’est-à-dire un 
cation entouré par quatre atomes d’oxygène. Goldsmith pensait que des cations tétra-
coordonnés pouvaient former un verre. La justification de cette idée est venue plus tard. 
En développant l’idée de Goldsmith, Zachariasen a proposé un premier modèle pour le verre  
appellé Random Network Theory [4]. Ce modèle décrit les caractères du réseau 
tridimensionnel du verre. Dans le cas du verre de silice, le réseau contient des tétraèdres SiO4 
comme ceux présents dans le cristal de silice (voir Figure I.1b), mais sans périodicité ou  
symétrie (voir Figure I.1a). Au niveau structural, Zachariasen pensait que chaque oxygène ne 
se lie qu’avec 2 cations au maximum. Si la coordinence oxygène-cation est plus grande, elle 
empêche la flexibilité des angles cation-oxygène-cation, ce qui est une condition à la 
formation d’un réseau non-périodique. Si un oxygène est lié à deux cations, on l’appelle 
oxygène pontant. Autour des cations, on peut observer des triangles ou des tétraèdres 
d’atomes d’oxygène. La coordinence des cations doit être faible (3 ou 4). Les polyèdres 
formés par les oxygènes autour d’un cation peuvent avoir des sommets communs avec les 
autres, mais ils ne doivent pas comporter d’arête ou de face commune. Au moins trois des 
sommets des polyèdres formés par les atomes d’oxygènes doivent être partagés avec des 
polyèdres voisins pour former un réseau tridimensionnel.  
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(a) Structure amorphe du verre de silice              (b)  Structure ordonnée de cristobalite 
 
Figure I.1 : Les structures 2D du verre de silice et du cristal de silice (cristobalite) [5] 
 
Selon la nature de leur liaison avec l’oxygène, les cations sont classés en trois catégories: 
♦ Formateurs de réseau: 
Le formateur de réseau est un type de cation dont l’oxyde peut former un matériau vitreux 
sans l’ajout d’autres éléments. Les formateurs possèdent une grande électronégativité, la 
liaison entre les formateurs et l’oxygène est donc rigide et essentiellement covalente. Ils 
forment des polyèdres liés par leurs sommets. Dans le réseau vitreux, la coordinence des 
formateurs est faible (3 ou 4). Les oxydes formateurs utilisés dans l’industrie sont SiO2, B2O3 
pour les plus courants (on rencontre également les oxydes GeO2, As2O3 et P2O5). Le réseau 
des formateurs est caractérisé par les anneaux que l’on définit comme des boucles fermés par 
les liens F-O (F sont les formateurs). 
♦ Éléments intermédiaires :  
Ces éléments possèdent une électronégativité moins grande que celle des formateurs, c’est 
pourquoi leur liaison avec l’oxygène est plus ionique. Ils ne peuvent former un verre à eux 
seuls, mais ils peuvent remplacer partiellement les formateurs dans le réseau vitreux. Les 
éléments intermédiaires associés aux verres silicatés sont Al, Fe, Ti, Ni, Zr. 
♦ Modificateurs du réseau : 
L’électronégativité des modificateurs est petite par rapport de celle de l’oxygène. La liaison 
devient donc fortement ionique. À eux seuls les modificateurs ne peuvent former un verre ; ils 
ne remplacent pas les formateurs dans le réseau vitreux comme les éléments intermédiaires. 
Parmi les modificateurs de réseau, on trouve : les alcalins, les alcalino-terreux et les terres 
rares. Dans le verre, ils forment des polyèdres de grande coordinence. Un modificateur peut 
jouer un rôle de compensateur de charge à proximité d’un polyèdre formateur de réseau dont il 
compense la charge négative. Dans d’autres cas, un modificateur de réseau provoque une 
dépolymérisation, c’est-à-dire une liaison entre deux polyèdres du réseau est cassée par un 
modificateur et il se crée un oxygène non pontant (lié à un seul formateur). Afin de 
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caractériser le degré de polymérisation d’un verre, la notion d’environnements Qn a été 
introduite pour les formateurs dans un environnement tétraédrique, l’indice n représentant le 
nombre d’oxygène pontant du tétraèdre.  
En 1985, le modèle du réseau aléatoire modifié (Modifying Random Network) a été proposé 
par Greaves [6]. Selon ce modèle, le verre se compose de deux types de zones atomiques: les 
zones riches en formateurs et les zones riches en modificateurs. Pour une composition binaire 
SiO2-Na2O dont le pourcentage molaire en sodium est supérieur à 16%, les zones riches en 
sodium se regroupent pour former des chaînes tri-dimensionnelles. En raison de l’existence de 
ces chaînes, la diffusion des ions sodium dans le verre devient plus facile. Certains résultats 
expérimentaux ont semblé confirmer le regroupement des alcalins ou des alcalino-terreux dans 
les verres silicatés. Ainsi, en utilisant la diffusion des neutrons, Gaskell a trouvé dans des 
verres CaSiO3 des zones riches en calcium dans lesquelles se regroupent les octaèdres CaO6 
[7]. L’existence des zones octaédriques CaO6 a été également observée dans les simulations 
de Dynamique Moléculaire [8]. Les simulations atomistiques ont ainsi mis en évidence des 
zones de ségrégation des alcalins dans les verres silicatés [9, 10, 11]. 
 
Figure I.2 : Modèle de Greaves (les zones hachurées sont riches en formateurs, les atomes 
noirs représentent les modificateurs à l’intérieur des chaînes) 
2.2 Le verre nucléaire  
Afin de solidifier les déchets nucléaires de haute activité obtenus après le retraitement du 
combustible irradié, un procédé de vitrification est utilisé. La composition du verre nucléaire 
dépend de plusieurs facteurs : la nature du combustible et de la gaine, le procédé de 
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Produits d’addition et 
de corrosion 
P2O5 0.29 
Platinoïdes RuO2 ; Pd ; Rh2O3 1.59 
Oxydes de Produits de 
Fissions 
Alcalins et alcalino-terreux : Rb2O; Cs2O; SrO; 
BaO; 
Métaux de transition : MoO3; ZrO2; TcO2; 
Yttrium et lanthanides : Y2O3; La2O3; Ce2O3; 
Pr2O3; Nd2O3; Pm2O3; Sm2O3; Eu2O3; Gd2O3;  
Divers : Ag2O; CdO; SnO2; SeO2; TeO2;   
10.34 
Oxydes d’actinides UO2; NpO2; PuO2; AmO2+CmO2 0.37 
 
Tableau I.1 : Composition massique du verre R7T7 
La composition du verre R7T7 est donnée dans le Tableau I.1. Sur ce tableau, on observe 4 
grandes catégories d’oxydes : 
♦ Fritte de verre: 
Les oxydes formateurs participant à la composition de la fritte de verre sont la silice, l’oxyde 
de bore et d’aluminium. Afin d’assurer une bonne durabilité chimique et d’éviter la formation 
des zones cristallisées (néphéline Na3KAl4Si4O16), la somme des pourcentages massiques des 
oxydes de silicium et d’aluminium doit être supérieure à 47% et le rapport SiO2/Al2O3 
supérieur à 4 [12]. L’ajout du bore, comme un fluidifiant, aide à diminuer la viscosité. Mais il 
provoque une baisse de la durabilité chimique et de la résistance mécanique (les triangles BO3 
sont moins rigides que les tétraèdres SiO4). La teneur optimale de l’oxyde de bore a été fixée à 
14% pour le verre R7T7 [12]. 
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Les oxydes alcalins et alcalino-terreux (sodium, lithium, calcium et zinc) sont ajoutés pour 
fluidifier le verre et favoriser l’homogénéité de la structure. Leur ajout permet de diminuer la 
température de fusion du verre (cette température ne dépasse pas 1100oC). Cette  valeur de 
température limite les risques de dévitrification dans les zones les plus visqueuses. La 
présence de CaO et ZnO aide le verre à augmenter sa durabilité chimique. D’autre part, dans 
les déchets nucléaires il existe des éléments spéciaux comme le molybdène difficiles à 
incorporer. L’oxyde de zinc permet de faciliter leur incorporation dans la matrice de verre 
[13]. Grâce à sa faible solubilité dans l’eau, le zirconium aide à améliorer la durabilité 
chimique du verre. 
♦ Produits d’addition et de corrosion: 
Le nickel, le fer et le chrome sont des produits de corrosion qui proviennent des installations 
du retraitement. D’autre part, après l’extraction de l’uranium et du plutonium recyclés en 
utilisant le tri-butyl phosphate, du phosphate s’ajoute systématiquement aux déchets 
nucléaires.     
♦ Produits de fission et platinoïdes: 
Ce sont les produits générés par la fragmentation des noyaux d’uranium et de plutonium. La 
présence des platinoïdes entraîne l’augmentation de la viscosité du verre du fait de leur 
difficulté à s’incorporer à la matrice vitreuse. 
♦ Actinides: 
Dans les réacteurs nucléaires, les noyaux fissiles (uranium, plutonium, actinides majeurs) 
peuvent capturer des neutrons. Dans ce cas, des actinides mineurs sont produits. On dit 
« mineur » parce que la masse de ces actinides ne représente que 0.1% de la masse du 
combustible usé. Les actinides mineurs sont cependant les éléments les plus actifs des déchets 
à vie longue. 
Les pourcentages massiques du verre nucléaire ont été déterminés pour répondre à plusieurs 
contraintes :  
• température d’élaboration et température de transition vitreuse respectivement de 
1100oC et 515oC. La viscosité à 1100oC est d’environ 87 poises.  
• bonne résistance face à la lixiviation, meilleure homogénéité possible  
2.3 Les verres simplifiés sodo-borosilicatés  
Au niveau structural, il est difficile d’étudier un verre nucléaire contenant d’une trentaine 
d’oxydes. On a ainsi choisi des verres simplifiés à 3, 4 ou 5 oxydes comme verres modèles 
pour compléter les études sur le verre réel. On étudie ici le cas des verres ternaires à base de 
SiO2-B2O3-Na2O. Dans ce paragraphe, nous allons décrire la structure de ce verre sodo-
borosilicaté. 
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Figure I.3 : Diagramme ternaire du verre à base de SiO2-B2O3-Na2O 
Le verre sodo borosilicaté est utilisé largement dans l’industrie, du domaine nucléaire au 
domaine verrier (verres commerciaux Vycor et Pyrex). Sur la figure ci-dessus, on observe que 
la famille du verre Pyrex est riche en silicium et celle du verre Vycor est riche en bore et 
sodium. Avec un pourcentage de Na2O entre 20% et 50%, le verre est homogène. Mais au-
delà d’une certaine teneur en Na2O (voir la Figure I.3), une phase cristallisée se forme.     
Dans ces verres, l’environnement autour du silicium est toujours tétraédrique. L’arrivée des 
sodiums autour de ces tétraèdres aide à former des oxygènes non pontants. Mais 
l’environnement autour du bore dépend de la teneur en sodium. Le bore peut former un 
triangle ou un tétraèdre avec 3 ou 4 atomes d’oxygènes. Dans le cas tétraédrique, l’atome de 
sodium joue le rôle d’un compensateur de la charge négative de l’entité BO4. L’étude de 
Krogh-Moe sur le verre alkali borate a permis de définir les unités principales autour du bore 
(polyborate) [14].    
D’autre part, la structure du verre sodo-borosilicaté évolue de façon non linéaire avec le 
rapport [Na2O]/[B2O3]. Ces non linéarités, connues sous le nom d’anomalie du bore, se 
traduisent, au fur et à mesure de l’augmentation de ce rapport, par une première phase de 
croissance d’un certain nombre de propriétés (température de transition vitreuse, viscosité …) 
liée à la croissance de la coordinence du bore suivie d’une phase de décroissance. 
Yun, Bray et Dell [15, 16] ont proposé un modèle décrivant l’évolution de la structure des 
verres selon les deux rapports R=[Na2O]/[B2O3] et K=[SiO2]/[B2O3]. Ce modèle explique 
pourquoi, la coordinence des atomes de bore passe par un maximum avant de décroitre sur la 
base des interactions relatives entre les atomes de sodium et de bore. Ce modèle a été validé 
par des expériences de résonance magnétique nucléaire (RMN) menées sur une gamme de 
verres présentant différents rapports R et K. Le modèle de Yun et Bray est présenté ci-dessous.  
Tout d’abord, on distingue deux types de verre: le verre pauvre en bore (K>8) et le verre riche 
en bore (K<8). Avec le verre pauvre en bore, le nombre de tétraèdres BO4 augmente 
linéairement avec le rapport R (R<1). Lorsque R=1, tous les bores sont tétra-coordonnés.  
En utilisant des résultats de la résonance magnétique nucléaire, Yun et Bray ont proposé un 
modèle pour les verres sodo-borosilicatés riches en bore (K<8). Selon ce modèle, les verres 
sont classés en différents groupes selon le rapport R. En fonction de ce rapport, différentes 
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unités structurales autour du Bore apparaissent. Elles sont résumées dans le tableau ci-
dessous. 
  
Groupe  Formule chimique  Description  
Diborate  Na2O · 2 B2O3  deux [4]B et deux [3]B symétriques, sans ONP  
Metaborate  ½ (Na2O · B2O3)  un [3]B symétrique avec une ONP  
Loose BO4  ½ (Na2O · B2O3)  un [4]B  
Pyroborate   ½ (2 Na2O · B2O3)  un [3]B asymétrique avec deux ONPs  
Orthoborate   ½ (3 Na2O · B2O3)  un [3]B symétrique avec trois ONPs  
Reedmergnerite   ½ (Na2O · B2O3 · 8 SiO2)  un 
[4]B lié à quatre tétraèdres de silice  
 
Tableau I.2 : Les unités structurales autour du bore dans les verres borosilicatés 
 
Figure I.4 : Les unités borates (a) diborate (b) metaborate (c) Loose BO4 (d) pyroborate 
 
♦ R < 0.5: 
Dans les verres pauvres en sodium, les ions sodium sont essentiellement associés au réseau 
boraté, par conséquent il n’y a pas d’oxygène non pontant dans le réseau silicaté. Tous les 
bores forment des triangles symétriques ou des tétraèdres. L’ajout du sodium aide à 
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transformer les [3]B en [4]B. Dans ce cas, la fraction du bore tétra-coordonnés N4 est une 
fonction linéaire du rapport R :  
N4 = R 
Au niveau structural, il n’y a aucun mélange entre les structures borates de sodium et silicates. 
Au seuil R = 0.5, les diborates sont les unités principales du réseau boraté.     
♦ 0.5 < R < Rs1 ; Rs1 = 0.5 + K/16 
Comme pour le groupe précédent, le pourcentage du bore tétra-coordonné augmente 
linéairement avec R (N4 = R). Cette linéarité est perdue lorsque R dépasse la valeur Rs1 qui 
dépend du rapport K. 
Au niveau structural, lorsque R augmente, le réseau des diborates est détruit progressivement 
par les sodiums. Quatre unités BO4 sont libérés (on les appelle « Loose B4 ») pour former une 
nouvelle entité dite « reedmergnerite ». Cette entité qui se compose d’un BO4 entouré par 
quatre tétraèdres SiO4 a été découverte originellement dans le cristal de Reedmergnerite. 
Lorsque R = Rs1, le réseau borate se compose d’unités reedmergnerite et diborate.  
♦ Rs1 < R < Rs2 ; Rs2 = 0.5 + K/4 
Dans ce groupe, la fraction de bore tétra-coordonné reste constante malgré l’évolution du 
rapport R :  
16
5.014
KRN s +==  
L’ajout d’atomes de sodium provoque la dépolymérisation du réseau silicaté autour des unités 
reedmergnerite, par conséquent des oxygènes non pontants sont formés. 
Lorsque R = Rs2, le réseau borate se compose à part égale d’unités reedmergnerite et diborate.  
♦ Rs2 < R < Rs3 ; Rs3 = 2 + K 
L’addition des sodiums provoque la destruction des unités diborate pour former des unités 
métaborate puis des unités pyroborate. D’autre part, l’unité reedmergnerite est transformée en 
pyroborate et quatre tétraèdres de silicium se forment avec deux oxygènes non pontants 
associés à chacun. La fraction de [4]B diminue fortement suite à la formation des métaborates 
et pyroborates et peut théoriquement devenir nulle. 


















KC −=              12 Cmm =  
Dans les dernières études sur la structure du verre borosilicaté, une nouvelle unité appelée 
« danburite » (2 BO4 et 3 SiO4) a été identifiée en utilisant la spectroscopie Raman [17]. Ce 
type d’unité existe à partir de R=0.33, ce qui signifie que les réseaux silicatés et boratés sont 
mélangés avant R=0.5. Lorsque R varie, le modèle de Yun et Bray a pris en compte 
uniquement la formation de l’unité reedmergnerite, c’est pourquoi D. Manara et al [18] ont 
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proposé une modification du seuil Rs1 pour tenir compte en même temps de la formation des 
espèces de reedmergnerite et danburite. On remplace le seuil Rs1 = 0.5 + K/16 dans le modèle 
de Yun et Bray par Rs1 = 0.5 + K/2N avec N la concentration moyenne des unités SiO2 dans 
les groupes borosilicatés (reedmergnerite et danburite). À l’aide des résultats expérimentaux, 
une valeur de N a été déterminée comprise entre 5 et 6.     
D’autre part, en utilisant des résultats de la spectroscopie de résonance magnétique nucléaire 
[19, 20], Du et Stebbins [21] ont proposé un modèle de Yun et Bray ‘modifié’ pour les verres 
alkali aluminoborosilicatés. Ils définissent 2 nouveaux rapports R’ et K’ dans le verre à base 
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Figure I.5 : Les unités (a) reedmergnerite (b)  danburite 
  
3 Évolution des propriétés mécaniques des verres 
nucléaires sous irradiation 
Au cours du stockage, les verres nucléaires sont le siège d’émissions α, β et γ. Les particules 
β- sont des électrons issus des produits de fission tels que le césium et le strontium. Cette 
désintégration s’accompagne d’émissions d’énergies allant d’une centaine keV à quelques 
MeV sous forme d’émission de rayons γ, de photons de haute énergie et de  particules β.    
L’irradiation α est générée par les actinides mineurs. Ces désintégrations produisent chacune 
un noyau d’hélium (particule alpha) et un noyau fils avec des énergies respectives d’environ 
5MeV et 0,1 MeV. L’irradiation du matériau s’effectue selon deux types d’interactions : 
♦ Les interactions électroniques induites principalement par les particules de fortes énergies 
(particule α) qui conduisent à une modification de la structure électronique de la matrice 
SiO4 
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vitreuse. Ces interactions inélastiques créent certains défauts dont la nature a été identifiée par 
la technique de résonnance paramagnétique électronique (RPE) [22]. Ces particules α très 
légères et énergétiques provoquent un processus d’ionisation. Leur décroissance énergétique 
est due principalement à l’interaction électronique (99.7%).  
♦ Les interactions nucléaires induites par les particules plus massives et de plus faibles 
énergies qui correspondent à des chocs élastiques entre les noyaux de recul et les ions du 
verre. Les pertes d’énergie des noyaux de recul sont pour 63% dues aux interactions 
nucléaires et pour 37% dues aux interactions électroniques. À noter que le nombre des 
déplacements atomiques associés aux noyaux de recul, lors des processus de cascades de 
déplacements, est très grand par rapport à ceux induits par les autres particules (voir le 
Tableau I.3).  
 













α 4 - 6 20 µm 100 à 200 2.6 1010 inélastique 
β 0.1 - 3.5 1 mm ~1 2.7 109 inélastique 
γ 0.01 - 3 qqs cm << 1 < 2 109 inélastique 
Noyau fils 0.1 30 nm 1000 à 2000 5.1 107 élastique 
   
Tableau I.3 : Caractéristiques des types d’irradiation dans le colis de verre 
Deux approches expérimentales ont été utilisées pour évaluer l’influence de l’accumulation 
des désintégrations alpha sur la structure du verre : le dopage des verres par des actinides à vie 
courte et l’irradiation externe de verres représentatifs du verre nucléaire. 
Le grand avantage de la première approche est qu’elle se rapproche des conditions réelles de 
l’irradiation mais l’étude des verres dopés est limitée par les techniques de caractérisation 
utilisables dans des chaînes blindées. D’autre part, le débit de dose de l’auto-irradiation sur le 
verre dopé est supérieur à celui du verre au cours du stockage. Une étude de l’effet du débit de 
dose serait donc nécessaire. 
Dans la deuxième approche, le verre inactif est irradié par des ions, des électrons ou des 
rayons γ ce qui permet de séparer plus facilement les effets élastiques et les effets inélastiques. 
Afin d’examiner l’effet des interactions inélastiques, on utilise des particules chargées de 
faible masse et de forte énergie. L’évolution sous irradiation des propriétés macroscopiques 
(la densité, la dureté, le module d’Young et la ténacité) des verres nucléaires complexes a été 
étudiée par plusieurs auteurs et nous proposons une synthèse de leurs résultats. 
3.1 Évolution de la densité 
Plusieurs études ont confirmé la variation de la densité de différents types de verre sous 
irradiation. Cette variation dépend de la composition chimique des verres. Avec le verre de 
silice [23, 24], le verre lithium-borate [25], les verres commerciaux de type alkali-alumino-
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borosilicate [26, 27], une densification sous irradiation par des neutrons ou par rayonnements 
γ a été observée.  
Dans le domaine de composition du verre nucléaire, une variation de densité de ±(1.2-1.25)% 
a été trouvée sur différents types de verre nucléaire américain [28, 29]. La valeur maximale est 
atteinte pour une dose de 3.1018 α/g. D’autre part, lors de l’étude du comportement des verres 
nucléaires sous irradiation par des particules issues de la réaction 10B(n,α)7Li, Sato et al.      
ont observé une diminution de la densité de 0.6% pour une dose de 6.1025 réactions/m3 [30]. 
Le gonflement sous l’effet des désintégrations α a été décrit dans les ouvrages sur les verres 
nucléaires de type R7T7 et GP 98/12 [31, 32] (voir Figure I.6). 
 
 
Figure I.6 : Gonflement des verres R7T7 dopés au curium 
Dans les verres R7T7 dopés au 244CmO2, le gonflement ne dépend pas de la quantité d’oxydes 
CmO2 qu’on introduit dans le verre. Il n’apparait donc pas d’effet du débit de dose sur 
l’évolution de densité. Un modèle exponentiel développé par Marples [33] a été utilisé pour 
modéliser le gonflement. D’après ce modèle, la variation de volume de l’échantillon est 
proportionnelle à la fraction du volume irradié du matériau. Marples a fait l’hypothèse qu’il 
suffit d’irradier une seule fois chaque volume élémentaire pour atteindre la nouvelle structure 
d’équilibre à saturation et que la structure n’évolue plus sous l’effet d’un nouveau projectile. 
Moyennant cette hypothèse, le développement du modèle conduit au résultat suivant :  









Où ρ0 est la densité du verre, A est la variation maximale de densité (%), D est le cumul de 
désintégrations alpha (α/g) et V est le volume irradié par une désintégration alpha. 
L’origine du gonflement est encore discutée et certains soutiennent qu’une partie du 
gonflement du verre nucléaire dopé pourrait être due à la formation de bulles d’hélium, l’autre 
partie provenant des modifications structurales. En effet, des bulles d’hélium ont été observées 
par Sato et al [30]. Ensuite, Inagaki a également observé des bulles d’hélium dans des verres 
dopés au curium ou au plutonium pour une dose de 1019 α/g [34]. Mais ces conclusions sont 
contestées car les études à l’échelle du micromètre dans les verres français ne montrent 
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aucune microfissure ou bulle dans la structure des verres dopés au curium jusqu’à des cumuls 
de désintégrations alpha de l’ordre de 1019 α/g [32, 35]. 
Par ailleurs, l’influence de l’interaction électronique et nucléaire sur le gonflement a été 
étudiée. Avec le verre de type R7T7 irradié par les électrons, aucune variation de la densité 
n’a été observée jusqu’à la dose maximale d’énergie électronique d’environ 2,3.1018 α/g [36]. 
Afin d’observer l’impact de l’interaction nucléaire, le verre R7T7 et des verres nucléaires 
simplifiés dits CJ1, CJ3, CJ7 qui présentent des rapports molaires identiques à ceux du verre 
R7T7 (voir le Tableau I.4) ont été irradiés par des ions Au [37]. Six fluences différentes ont 
été utilisées. Chaque fluence correspond à la superposition de trois flux d’ions Au avec trois 
énergies différentes, ce qui permet de moduler les parts d’énergie nucléaire et électronique 
déposées. Le Tableau I.5 représente pour chaque fluence la part d’énergie nucléaire déposée 
et celle d’énergie électronique déposée. 
 
 SiO2 B2O3  Na2O Al2O3 CaO ZrO2 
CJ1 67,73 18,04 14,23    
CJ3 61,16 16,29 12,85 3,89 5,81  
CJ7 63,77 16,98 13,39 4,05  1,81 
 












F1 1.9 x 1011 
5.8 x 1011 




1.6 x 1019 5.5 x 1019 
F2 6.1 x 1011 
1.8 x 1012 




5.0 x 1019 1.7 x 1020 
F3 1.1 x 1012 
3.3 x 1012 




9.0 x 1019 3.1 x 1020 
F4 2.4 x 1012 
7.3 x 1012 




2.0 x 1020 6.8 x 1020 
F5 6.1 x 1012 
1.8 x 1013 




5.0 x 1020 1.7 x 1021 
F6 4.6 x 1013 
1.4 x 1014 




3.8 x 1021 1.3 x 1022 
 
Tableau I.5 : Fluences de l’irradiation par des ions Au [37] 
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Sur la Figure I.7, on peut observer que l’amplitude du gonflement dépend de la composition 
du verre (CJ1 > CJ3 > CJ7).  
En conclusion, dans les verres complexes, aucune variation de densité n’a été trouvée sous 
l’effet d’une irradiation purement électronique. Pour les verres simplifiés, un gonflement 
apparait sous l’irradiation par des ions lourds qui combine des effets électroniques et 
nucléaires. Ces résultats tendent à montrer que l’évolution de la densité sous irradiation 




Figure I.7 : Gonflement des verres CJ1, CJ3, CJ7 et R7T7 sous irradiations par des ions Au 
[37] 
3.2 Évolution de la dureté  
Concernant l’évolution de la dureté sous irradiation, les verres dopés et irradiés 
extérieurement ont été étudiés. Sur les verres dopés, plusieurs ouvrages [31, 32, 34, 38] ont 
confirmé la diminution de la dureté en fonction du cumul des désintégrations alpha. À partir 
de la dose de 2.1018
 
α/g, il apparait un palier de stabilisation qui correspond à une 
décroissance de 30%. On observe ce palier jusqu’à la dose maximale de 1019 α/g. Sur la 
Figure I.8, on ne constate aucun effet du débit de dose. 
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Figure I.8 : Variation de la dureté des verres dopés au curium [31] 
Afin d’étudier l’impact des interactions électroniques et nucléaires, différents types de verres 
irradiés ont été utilisés : (1) des verres R7T7 irradiés par des ions hélium, (2) des verres R7T7 
irradiés par des ions krypton et or [39]. Les irradiations aux ions hélium induisent 
essentiellement des excitations électroniques, tandis que les irradiations par les ions krypton et 
or induisent un mélange d’excitations électroniques et d’interactions nucléaires (voir le 
Tableau I.5). 
Afin de comparer la variation de dureté des verres dopés et irradiés, différentes fluences 
permettant de varier les énergies électroniques et nucléaires déposées ont été utilisées. La 
dureté a été déterminée sur les zones irradiées par des expériences de nano-indentation ou 
micro-indentation Vickers.     
Jusqu’à la dose électronique équivalente à 3.1018 α/g, une faible diminution de la dureté a été 
observée sur les verres irradiés aux ions hélium. Par contre, la dureté des verres irradiés par 
des ions de krypton ou d’or baisse sensiblement avant de se stabiliser à une perte de -30%. 
Cette stabilisation correspond à un palier pour une dose nucléaire équivalente à 2.1018 α/g. 
Ainsi on trouve une corrélation entre l’évolution de la dureté et les interactions nucléaires. 
La Figure I.9a représente la variation de la dureté en fonction de l’énergie nucléaire déposée 
dans des verres dopés et irradiés par des ions lourds. Les évolutions de la dureté sont 
cohérentes entre elles quand on les trace en fonction de la dose d’énergie nucléaire déposée. 
En revanche, les évolutions de dureté ne sont plus cohérentes quand on les trace en fonction 
de l’énergie électronique déposée (Figure I.9b).  
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Figure I.9 : Évolution de la dureté (a) en fonction de l’énergie nucléaire (b) en fonction de 
l’énergie électronique 
La micro-indentation Vickers a été utilisée sur les verres simplifiés CJ1, CJ3 et CJ7 irradiés 
par des ions d’or [40]. La dureté en fonction de la dose d’irradiation change de façon quasi 
identique et se stabilise à la valeur d’environ 30-35% (Figure I.10). Cela montre que la 
variation de dureté sous irradiation dépend peu de la composition du verre, contrairement au 
gonflement. 




Figure I.10 : Évolution de la dureté des verres irradiés aux ions d’or [37] 
3.3 Évolution du module d’Young 
Une diminution du module d’Young a été observée sur les verres dopés à l’ITU, au JAERI et 
au CEA. La variation est d’environ -30% à partir d’une dose de 1018 α/g (voir Figure I.11a) 
[32, 34] et -15% entre 6.1016 et 6.1017 α/g (voir Figure I.11b) [31]. Mais cette dernière figure 
concerne le module d’Young réduit et intègre l’évolution du coefficient de Poisson. 
Sous irradiation aux électrons jusqu’à une dose d’énergie électronique déposée équivalente à 
2,3.1018 α/g, aucun changement du module d’Young n’est observé [36]. L’évolution du 
module d’Young est donc engendrée par les interactions nucléaires. Cette conclusion a été 
confirmée dans l’étude des verres irradiés aux ions d’or [41]. Un bon accord a été trouvé entre 
les résultats des verres irradiés extérieurement et les verres du JAERI dopés au curium [34] 
(voir Figure I.11a). Le module d’Young diminue d’environ 30% à partir de la dose d’énergie 
nucléaire déposée équivalente à 2.1018 α/g et se stabilise à plus fortes doses. À noter que le 
module d’Young des verres dopés au JAERI et des verres irradiés extérieurement a été 
déterminé par une même méthode d’indentation Knoop (Figure I.14). Il est donc possible que 
la différence entre les résultats obtenus sur les verres dopés au CEA, au JAERI et à l’ITU 
provienne de la technique expérimentale utilisée. 
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(a) Verres dopés au JAERI et verres irradiés par ions d’or [41] 
 
(b) Verres dopés au CEA [31] 
Figure I.11 : Évolution du module d’Young des verres dopés et irradiés 
3.4 Évolution de la ténacité 
Des expériences de micro-indentation Vickers sur les verres dopés au curium (0,4 et 1,2 wt%) 
permettent d’apprécier la variation de la ténacité en fonction de la dose de désintégrations α. 
Ces expériences ont montré une diminution de la probabilité de fissuration aux coins de 
l’empreinte d’indentation lorsque la dose augmente. La probabilité de fissuration est estimée 
pour un grand nombre d’empreintes, en comptabilisant le nombre de coins fissurés divisé par 
le nombre total de coins. Avec une charge de 300g, la probabilité diminue de 80% à 40% pour 
des doses respectivement de 5.1016 et 6.1017 α/g, et devient nulle à 1018 α/g [41]. 
L’évolution de la ténacité des verres irradiés par des ions d’hélium, de krypton et d’or a été 
également mesurée (Figure I.12). L’irradiation par des ions lourds (Kr, Au) engendre une 
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diminution de la probabilité de fissuration. Au contraire, aucun changement de la ténacité des 
verres irradiés par des ions d’hélium n’est observé. Cela confirme la prédominance des 
interactions nucléaires pour expliquer l’évolution du comportement à la fracturation des verres 
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Figure I.12 : Évolution de la ténacité des verres irradiés par des  ions hélium, krypton et or 
[41] 
Ici, la ténacité a été calculée par la formule 3
4
H
KAP Icc =  [42] où Pc est la charge critique pour 
laquelle la probabilité de fissuration est de 50%, A est une constante (8,5.105), et H est la 
dureté du verre. L’augmentation de la ténacité du verre irradié à l’or est d’environ 25%. 
D’autre part, Matzke [32] a également étudié l’évolution sous irradiations de la ténacité du 
verre R7T7, du verre américain MCC 76-88 et du verre allemand GP 98/12. Ces verres sont 
dopés au curium (0,5 et 1,5 wt%) et stockés pendant 10 ans. La ténacité a été déterminée à 
l’aide de l’indentation Vickers sur une surface de verre. Sous l’indentation, il apparait une 
empreinte et ensuite les fissures. La fissuration est séparée en deux types: Palmqvist et médian 
(half-penny crack) (voir la Figure I.13). En mesurant la diagonale de l’empreinte et la 
longueur des fissures lors du retrait de l’indenteur, Evans et Marshall [43] ont montré que la 
ténacité vaut : 





















Où a est la demie longueur de la diagonale (voir la Figure I.13) et c la longueur de fissure. À 
noter que la formule ci-dessus est valable dans le cas de fissures de type médian. 
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Figure I.13 : Fissures sous indentation Vickers (a) de type médian (b) de type Palmqvist [44] 
 
 
Figure I.14 : Géométrie de l’empreinte sous l’indentation Knoop  
Le rapport E/H est déterminé en utilisant la technique de l’indentation Knoop (voir Figure 
I.14) développée par Marshall et al [45]. Le rapport a2/b de cette indentation est égal à 7,11. 
Après la décharge, le retrait élastique engendre une diminution de la petite dimension de 
l’empreinte (de b à b’) alors que la grande dimension a2 reste presque inchangée. Le rapport 
E/H est calculé à l’aide de la formule : b’/a2’ = b/a2 - α(H/E) dans laquelle α est un paramètre 
dépendant du matériau (pour le verre, α = 0.45). W.J. Weber et al. [46] ont comparé le rapport 
E/H estimé par l’indentation Knoop avec sa valeur expérimentale (H mesuré par l’indentation 
Knoop et E mesuré par la transmission de l’onde acoustique) sur plusieurs types de verres 
nucléaires. L’écart reste donc faible (< 15%).   
Une augmentation d’environ 100% de la ténacité a été observée par Matzke sur les verres 
dopés. Une relation linéaire entre la charge appliquée P et la longueur de la fissure a été 
également observée. Lorsque la dose augmente, la longueur moyenne des fissures et la 
probabilité de fissuration diminuent. Par exemple, avec P = 19,6N, la longueur de fissure 
diminue de 145 µm (dose = 0 α/m3) à 120 µm (dose = 1025 α/m3) et la probabilité de 100% à 
10±5%  respectivement. L’origine de l’augmentation de la ténacité dans les verres irradiés 
n’est pas encore très bien comprise.  
En utilisant la même méthode que Matzke, Inagaki [34] a également observé une 
augmentation de la ténacité d’environ 45% pour une dose de 2.1018 α/g puis une stabilisation 
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au-delà. Il utilise des verres japonais de type borosilicate dopés au plutonium (0,96 wt%) et au 
curium (3,04 wt%) et stockés pendant 8 ans. 
Les verres ont ensuite été recuits à différentes températures comprises entre 573 K à 723 K 
pendant 48 heures. Après 10 heures et à 673 K, la dureté et le module d’Young reviennent aux 
valeurs initiales du verre sain mais la ténacité ne revient pas à la valeur initiale. La relaxation 
de la ténacité est rapide pendant les cinq premières heures du recuit mais évolue lentement 
ensuite sans atteindre sa valeur initiale. 
Inagaki a utilisé le modèle de Marples [33] pour modéliser l’évolution des propriétés 




K298)1( −−=ν  
Où F est la fraction de volume irradié à un instant donné, ν est le volume irradié du verre, R le 
débit de dose des désintégrations alpha, et k298K une constante de relaxation à température 
ambiante (T=298K). 
En intégrant cette équation avec la condition initiale F=0 au temps t=0 (l’irradiation démarre 
au temps t=0), on obtient  




























Le rapport ∆P/Po représente l’une des propriétés mécaniques suivantes : ∆H/Ho, ∆E/Eo, ou 
∆KIC/KICo correspondant à la dureté, au module d’Young et à la ténacité. L’ajustement sur les 
valeurs expérimentales permet de déterminer les paramètres du modèle. Inagaki a trouvé que 
les paramètres correspondant à la dureté et au module d’Young sont du même ordre de 
grandeur. En revanche, des paramètres différents sont nécessaires pour reproduire la courbe de 
la ténacité. 
Un même travail d’ajustement a été fait pour modéliser le recuit des propriétés mécaniques. 






























Le paramètre kT traduit l’efficacité du recuit à une température T. 
Ici, la constante de recuit kT est prise comme une fonction exponentielle de la température de 
recuit T : 
kT = ko exp(-Eact/kBT) 
où ko est une constante, Eact une énergie d’activation et kB la constante de Boltzmann. 
Le changement de la constante kT avec la température permet de modéliser la variation de 
l’efficacité des processus de recuit de la ténacité, de la dureté et du module d’Young. 
L’ajustement sur les courbes expérimentales permet de déterminer les énergies d’activation 
des différents processus. L’énergie d’activation correspondant à la dureté (0,284 eV) est 
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proche de celle correspondant au module d’Young (0,288 eV) mais est loin de l’énergie 
d’activation de la ténacité (0,206 eV). 
La ténacité présente donc un comportement particulier comparé à ceux de la dureté et du 
module d’Young, à la fois sous irradiation, et lors des processus de recuit à haute température.  
Afin de comprendre l’évolution du comportement du verre sous irradiation, un critère proposé 
par Lawn et Marshall a été utilisé [47]. Le rapport entre la dureté et la ténacité représente la 
fragilité du verre B: 
ICK
HB =  
Sous irradiation, la dureté diminue tandis que la ténacité augmente. Cela signifie que le verre 
devient moins fragile. Il est possible que la plasticité soit à l’origine de l’évolution de la 
ténacité sous irradiation.  
Ito [48] a montré une relation entre la zone de déformation R au front de la fissure et la 











R αpi  
Ceci explique qu’une déformation plus grande près de la fissure apparait dans un verre moins 
fragile, ce qui facilite la relaxation de la contrainte.     
Inagaki a expliqué le mécanisme de l’évolution de la ténacité par l’existence de bulles de taille 
autour de 0,2-0,3 µm générées par l’irradiation [49, 30]. Au cours du recuit, la taille de bulles 
diminue rapidement au début et plus lentement ensuite. Ce changement est en phase avec 
l’évolution de la ténacité. Pour appuyer ce point de vue, Bertolotti [50] a trouvé que des bulles 
de taille inférieures à 10 µm aident à augmenter la résistance du verre à la fracturation. Dans 
ce cas, la concentration de contrainte au front de la fissure est réduite. Mais cette explication 
n’est pas cohérente avec les résultats obtenus sur le verre R7T7, notamment l’augmentation de 
la ténacité sous l’effet d’irradiation externe aux ions lourds qui ne génèrent pas de bulles. À 
noter que les défauts ponctuels peuvent jouer un rôle important pour faciliter la déformation 
plastique du verre.  
3.5 Formation des bulles 
Sous irradiation, des bulles de gaz peuvent se former dans le verre. Les bulles jouent un rôle 
important car elles peuvent modifier le comportement du verre à long terme. L’existence de 
bulles et leur coalescence pourraient contribuer à l’apparition de fissures internes, modifiant 
ainsi la durabilité chimique. L’existence de bulles est encore un sujet de discussion car les 
résultats à ce sujet sont contradictoires.  
Le nombre, la taille et la distribution des bulles dépend de la température et du type 
d’irradiation [51]. La dose pour laquelle des bulles apparaissent est entre 106 et 107 Gy pour 
l’irradiation γ, entre 107 et 1010 Gy pour l’irradiation par des ions et entre 1010 et 1013 Gy pour 
l’irradiation par des électrons. Sous irradiation γ,  les bulles sont réparties de façon homogène 
dans le verre et leur taille est uniforme, mais sous irradiation aux électrons, les bulles 
présentent différentes tailles et leur répartition n’est plus homogène. 
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Concernant les bulles d’hélium, au cours du stockage, la quantité d’hélium issue de 
l’irradiation α est d’environ 150 mm3/g de verre à 10 000 ans. La question de l’apparition des 
bulles d’hélium dans le verre nucléaire se pose donc. 
En 1994, Evron et al. [52] ont observé des bulles dans le verre implanté par des ions lourds 
comme le krypton ou le xenon par Microscopie Électronique en Transmission (MET) ou  
diffusion des rayons X aux petits angles. La taille des bulles est d’environ 18 nm. En utilisant 
la réaction 10B(n, α)7Li pour générer l’hélium dans le verre, certains auteurs ont confirmé 
l’existence des bulles. Des pores sont détectés dans des verres borosilicatés, à haute 
température (>750o) par Microscopie Électronique à Balayage (MEB) [53], et à plus basse 
température (230o) par MET [30]. Il semble que ces pores correspondent à des bulles 
d’hélium.  L’existence de bulles d’une taille d’environ 0.2 µm de diamètre a été confirmée par 
Inagaki [49] dans un verre dopé au curium et au plutonium.   
Contrairement aux résultats ci-dessus, Evron n’observe aucune bulle dans le verre nucléaire 
allemand irradié par des ions hélium [52]. De même, dans le verre R7T7 dopé au curium, 
aucune bulle n’est observée à l’échelle micrométrique [35]. L’existence des bulles d’hélium 
reste donc matière à discussion. 
De Natale et al. [54] ont montré la formation de bulles d’oxygène dans les verres irradiés. Des 
pores sont détectés par MET dans l’échantillon de verre après irradiation. Ils ont proposé un 
modèle pour décrire le processus de formation des bulles [55]. Dans un premier temps, les 
espèces mobiles sont ionisées. Des zones riches en oxygène et pauvres en cations se forment 
suite à la migration des cations. Des molécules d’oxygène peuvent alors se former dans les 
zones enrichies en oxygène. D’autre part, les bulles d’oxygène peuvent être générées à l’aide 
des défauts ponctuels [56]. Il est possible que le regroupement des défauts dans des zones 
appauvries en alcalins et enrichies en oxygène contribue à la formation de molécules O2.     
Récemment, T. Fares, au cours de sa thèse [57], a étudié au MEB la microstructure de verres 
dopés au curium (dose de 1.4 1019 α/g) et de verres ayant subi des réactions 10B(n,α)7Li 
(concentration d’hélium formé égale à 7 1019 He/g) sans détecter de bulles. Ces expériences 
permettent de conclure à l’absence de bulles de taille supérieure à 100nm. D’autre part, des 
expériences de relâchement d’hélium dans les mêmes verres à différentes températures ont pu 
être modélisées en supposant l’existence d’une seule population d’hélium, ce qui renforce la 
conclusion de l’absence de bulles. 
La possibilité de la formation des bulles d’oxygène dépend donc de la diffusion des alcalins. 
Sous irradiation, la diffusion des alcalins peut modifier la structure du verre. En effet, les 
alcalins stabilisent le réseau boraté et leur migration peut modifier l’environnement des 
atomes de bore. Concernant le sodium, sa diffusion peut être davantage accélérée sous 
irradiation par rapport à celle des autres éléments alcalins. Sous l’effet d’une irradiation 
externe par des particules chargées, les atomes du sodium migrent en raison de la modification 
du champ électrique dans lequel ils baignent [58, 59]. Les sodiums peuvent migrer vers la 
surface ou se déplacer vers le volume selon la charge des particules irradiantes. En utilisant la 
spectroscopie RBS pour mesurer l’évolution de la concentration des atomes de sodium dans 
des verres modèles français sous l’effet de l’irradiation par des ions hélium, A. Abbas [60] a 
trouvé une concentration plus élevée en sodium près de la surface irradiée.  
D’autre part, sous l’effet d’une contrainte, l’apparition de pores dans les zones enrichies en 
alcalins sera facilitée du fait de la faiblesse de l’énergie de cohésion des alcalins avec le reste 
du réseau. Ces pores subsistent même après la disparition de la contrainte. Cet effet affecte 
systématiquement la résistance du verre irradié. 
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4 Évolution structurale du verre sous irradiation 
4.1 Modification de la structure atomique 
Afin de prédire la résistance chimique et mécanique du verre nucléaire à long terme, il est 
nécessaire de connaître l’évolution structurale à l’échelle atomique sous irradiation. J. de 
Bonfils [37] a étudié les verres nucléaires simplifiés CJ1, CJ3, CJ7 irradiés extérieurement. En 
utilisant la spectroscopie Raman, il a pu estimer l’évolution de l’ordre local et à moyenne 
distance à partir de la mesure de l’angle Si-O-Si moyen, de la forme de la bande des Qn autour 
du silicium, de la concentration en BO3 libres (B-O-), et de celle des espèces danburite et 
métaborate du bore. La Figure I.15 représente les spectres Raman correspondant au verre CJ1 
non irradié. 
    
Figure I.15 : Spectres Raman du verre CJ1 sain [37] 
On observe un changement dans la bande des Qn (entre 800cm-1 et 1200cm-1) de 
l’environnement autour des atomes de silicium. Sur le verre irradié aux ions Au, une 
augmentation des Q3 témoigne de la création d’oxygènes non-pontants, c’est-à-dire de la 
dépolymérisation du réseau silicaté. D’autre part, un décalage progressif de la bande à 400cm-
1
 caractéristique de l’angle Si-O-Si est observé après irradiation (Figure I.16). Ce décalage 
qui s’observe aussi dans la silice et certains verres nucléaires simplifiés à 4 ou 6 oxydes après 
irradiation [61, 60] témoigne d’une diminution de l’angle Si-O-Si entre les tétraèdres de 
silice. L’amplitude de la diminution de l’angle Si-O-Si après irradiation a été estimée à 1o 
dans la silice [62], à 1.5o dans le verre CJ3 et à 2.2o dans le verre CJ1 [37]. B. Boizot a 
expliqué la diminution de l’angle Si-O-Si par une baisse de la taille des anneaux contenant les 
atomes de silicium. Dans son cas, il s’agissait d’irradiation de verres borosilicatés par des 
électrons [63]. D’autre part, J. de Bonfils a montré qu’à la fois l’interaction électronique et 
nucléaire avait une influence sur l’angle Si-O-Si. Dans les verres irradiés par des ions He dont 
l’interaction électronique est prédominante, un petit décalage a été observé (Figure I.16). Ce 
décalage devient plus important dans le cas d’une irradiation par des ions Au dont les parts 
d’énergie électronique et nucléaire sont du même ordre de grandeur (voir le Tableau I.5). 
L’effet nucléaire reste prépondérant pour expliquer la modification du pic Si-O-Si. 
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Figure I.16 : Évolution de la position de la bande Raman correspondant aux vibrations Si-O-
Si dans le verre CJ1 irradié par des ions Au et He en fonction de la dose [37] 
G. Bureau, pendant sa thèse [64], a utilisé également la spectroscopie Raman en vue d’étudier 
l’évolution structurale d’une série de verres dits SBN (à base de SiO2 – B2O3 – Na2O) sous 
irradiation. Dans les verres SBN irradiés par des ions Si multi-énergie, il est observé un 
décalage de la bande de vibration de l’angle Si-O-Si. Ce décalage est d’autant plus net que le 
verre est polymérisé, c’est-à-dire contient moins d’oxygènes non-pontants (ONP). La 
diminution de l’angle Si-O-Si sous irradiation dépend ainsi de la concentration initiale en 
ONP dans le verre sain. L’augmentation de la concentration ONP engendre une diminution de 
la concentration initiale en entités Q4 remplacés par des entités Q3. Le degré initial de 
polymérisation joue un rôle important vis-à-vis de l’irradiation.  
Concernant le comportement du réseau boraté sous irradiation, un abaissement de la 
coordinence a été observé par plusieurs auteurs. À partir des spectres Raman, G. Bureau 
montre une évolution des unités diborate et des BO3 libres [64]. Afin de quantifier l’évolution 
structurale autour du bore, la résonance magnétique nucléaire (RMN) a été utilisée [41]. La 
réponse des noyaux 11B dans le verre CJ3 avant et après irradiation par des ions d’or a montré 
une modification des concentrations en BO3 et BO4. La conversion de bore tétra-coordonnés 
en bore tri-coordonnés est estimée à environ 17%. En utilisant la spectroscopie XANES  
(Figure I.17), G. Bureau a estimé l’évolution de la concentration des entités BO3 sous 
irradiation dans les verres SBN.  
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Figure I.17 : Évolution du spectre XANES au seuil K du bore dans le verre CJ1 (verre sain : 
rouge, verre irradié : noir) [64] 
La diminution de la concentration initiale des entités BO4 dépend du pourcentage initial en 
ONPs et de la coordinence initiale du bore. Si un verre contient moins de ONP et davantage 
de [4]B, une plus forte décroissance de la coordinence moyenne du bore est observée (CJ1, 
SBN63, SBN67, voir le Tableau I.6). Au contraire, l’irradiation influence plus faiblement le 
réseau boraté dans les verres pour lesquels la coordinence initiale du bore est déjà faible 
(SBN12, SBN15). Les verres SBN25, SBN30, et SBN55 se caractérisent par une coordinence 
du bore intermédiaire. Dans ces verres, l’effet de l’irradiation sur la densité est à mi chemin 
des deux premiers groupes. 
 
Composition du verre 
(% molaire) 
Verre 





 ∆% [3]B 
(sous 
irradiation) 
SBN12 59.66 28.14 12.20 0 63 3 
SBN15 57.63 27.13 15.24 0 52 4 
SBN25 50.76 23.89 25.35 10 40 8 
SBN30 47.33 22.28 30.39 19 43 8 
CJ1 67.73 18.04 14.23 1 26 16 
SBN67 67,10 17.90 15 2 29 15 
SBN63 63.20 16.80 20 8 28 17 
SBN55 55.30 14.71 29.99 23 41 7 
 
Tableau I.6 : Évolution des bores tri-coordonnés après irradiation dans les verres SBN [64] 
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G. Bureau a également étudié l’influence de l’énergie nucléaire et de l’énergie électronique 
déposées sur l’évolution de la coordinence du bore. Dans les verres irradiés par des ions 
lourds (Si, Au, Kr), une augmentation suivie d’une saturation de la teneur en [3]B en fonction 
de l’énergie nucléaire déposée sont observées (Figure I.18). Ce seuil de saturation aux 
alentours de 2.1018 α/g coïncide avec le seuil de saturation mis en évidence pour les propriétés 
mécaniques (dureté, module d’Young). En revanche, l’augmentation de la concentration en 
bore tri-coordonnés n’est pas cohérente avec la dose d’énergie électronique. La 
dépolymérisation du réseau boraté est donc corrélée à la partie nucléaire de l’énergie déposée 
par l’irradiation.    
 
Figure I.18 : Évolution de pourcentage de [4]B en fonction de l’énergie nucléaire déposée 
[64] 
La dépolymérisation du réseau boraté a été confirmée par RMN des noyaux 23Na  dans le 
verre CJ3. Une diminution de la distance Na-O apparaît, associée à la conversion de sodium 
compensateur de charge en modificateur de réseau [41]. Cette modification du rôle des 
sodiums joue un rôle important pour le gonflement du verre irradié car les sodiums sont 
libérés après irradiation. J. de Bonfils a expliqué que l’effet de composition sur le gonflement 
des verres CJ1, CJ3 et CJ7 irradié (CJ1 > CJ3 > CJ7) est corrélée à la concentration en 
modificateurs [37]. Plus la concentration en modificateurs augmente plus le verre gonfle. 
Cette explication a été confirmée par les résultats expérimentaux de G. Bureau [64]. Une forte 
dépolymérisation du réseau boraté, associée à un accroissement des conversions 
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Verre % [3]B 
(verre sain) 




CJ1 26 16 
 ≈ 4% 
CJ3 47 12 ≈ 2.8% 
CJ7 49 5 ≈ 1.2% 
        
Tableau I.7 : Corrélation entre la dépolymérisation et le gonflement 
4.2 Simulation des effets d’irradiation par simulations de Dynamique 
Moléculaire 
4.2.1 Simulation de cascades de déplacement 
La simulation de cascades de déplacements est une méthode efficace pour étudier l’influence 
des chocs balistiques sur un matériau. Cette méthode, qui s’appuie sur la Dynamique 
Moléculaire classique, est bien adaptée aux échelles de temps et de distance de la décroissance 
énergétique d’un noyau fils. C’est pourquoi elle a été utilisée largement pour différents types 
de matériaux, métaux [65, 66, 67], verres [68] ou autres [69, 70].   
Lorsqu’une particule irradiante pénètre au cœur du matériau, une partie de son énergie 
cinétique est transférée aux atomes qu’elle rencontre sur sa trajectoire. La simulation des 
cascades de déplacements par dynamique moléculaire classique consiste à reproduire ces 
phénomènes de décroissance énergétique en accélérant dans un premier temps une particule 
incidente à une vitesse et dans une direction choisies. Cette particule incidente est appelée 
Primary Knock-on Atom (PKA). 
Parallèlement à la simulation de la décroissance énergétique du PKA, une légère translation 
des atomes de la boîte de simulation se produit (car un moment cinétique non nul est introduit 
au départ) et la boîte de simulation voit sa température augmentée. Afin de corriger le premier 
effet, des corrections sont apportées aux vitesses des atomes pour annuler les moyennes de 
toutes les vitesses. Pour éliminer l’onde thermique associée à l’accélération du projectile, 
certaines techniques ont été développées, comme la modification des forces sur les atomes au 
bord de la boîte de simulation [71], ou la prise en compte d’une couche atomique autour de la 
boîte de simulation où la vitesse des atomes est corrigée pour assurer une baisse de 
température  [72].  
4.2.2 Modification structurale du verre sous l’effet des cascades de déplacement  
L’effet de l’accumulation de cascades de déplacements a été simulé dans des verres nucléaires 
simplifiés par J.-M. Delaye, G. Bureau et al. [73, 74]. En raison de la complexité du verre 
nucléaire réel, des verres simplifiés à trois oxydes (CJ1 : SiO2-B2O3-Na2O) ou cinq oxydes 
(SiO2-B2O3-Na2O-Al2O3-ZrO2) ont été utilisés. Des simulations ont également été faites dans 
des verres de silice. 
Les verres ont été fabriqués par la méthode classique de trempe d’un liquide équilibré à haute 
température, suivie d’une étape de relaxation à température ambiante et à pression nulle. Les 
potentiels Born-Mayer-Huggins complétés par des termes à trois corps [75] sont utilisés pour 
CHAPITRE I  -  LE VERRE NUCLÉAIRE ET SON COMPORTEMENT SOUS IRRADIATION                                                                                  
 31 
les verres de trois et cinq oxydes et le potentiel BKS [76] est utilisé pour le verre de silice. 
Dans le cadre de la dynamique moléculaire, les équations du mouvement sont résolues par 
l’algorithme de Verlet [77].  
Certains atomes d’uranium, ajoutés dans la structure initiale, ont été accélérés pour simuler 
l’effet balistique. Au cours de la simulation, la vitesse dans la couche atomique au bord de la 
boîte est corrigée pour maintenir la température ambiante.         
L’effet des cascades de déplacement dépend de la composition du verre. Dans la silice, des 
entités SiO5 ou SiO6 se forment et la silice se densifie. Dans les verres multicomposants, on 
constate que la probabilité de collision est plus faible dans les zones riches en alcalins, et que 
la majorité des collisions se produit dans les zones présentant un fort degré de polymérisation 
[78]. Au final,  le degré de polymérisation du verre multicomposants diminue et son degré de 
désordre augmente. 
Un indice de dépolymérisation a été défini afin de quantifier le nombre de liaisons brisées 





i −∑  
NCi(0) et NCi(t) sont respectivement les coordinences d’un atome formateur i aux instants 0 et 
t. Cet indice est positif lorsque le nombre de liaisons chimiques diminue.  
 
Figure I.19 : Variation de l’indice de dépolymérisation au cours d’une cascade de 
déplacements [79] 
Au cours d’une cascade de déplacements, la structure passe par un pic de dépolymérisation. 
Ensuite le réseau vitreux se restructure, et l’indice de dépolymérisation diminue puis se 
stabilise dans un nouvel état d’équilibre (Figure I.19). 
Afin de simuler des doses plus importantes, une série de cascade de déplacements de faibles 
énergies a été appliquée dans des verres multicomposants. Toutes les cascades de 
déplacements sont accumulées dans un premier temps. Puis la structure finale et plusieurs 
structures intermédiaires sont relaxées dans l’ensemble NPT pour déterminer le gonflement en 
fonction de la dose. 
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Dans un verre à base de SiO2-B2O3-Na2O-Al2O3-ZrO2 sous l’effet d’une série de cascades de 
déplacements, une décroissance des coordinences moyennes des atomes de bore et 
d’aluminium est observée. Certains atomes de sodium, compensateurs de charge dans les 
groupements BO4, sont libérés ce qui conduit à créer des oxygènes non pontants. 
Parallèllement, la concentration en oxygènes tri-coordonnés diminue [73] (il est à noter que la 
structure de départ contient une faible proportion d’oxygène tri-coordonnés). 
Dans un verre ternaire de type CJ1 soumis à une série de cascades de 600 eV, J.-M. Delaye et 
al. [80] ont observé une dépolymérisation avec la dose jusqu’à un palier de saturation à 4.1020 
keV/cm2 (équivalente à 2.1018 α/g). Cette dépolymérisation tire son origine de la conversion 
des bores tétra-coordonnés en bores tri-coordonnés (Figure I.20). Des atomes de sodium 
modificateurs de réseau et des atomes d’oxygène non pontants sont créés. La distance Na-O 
diminue de 3%, car les atomes de sodium modificateurs sont plus proches des atomes 
d’oxygène que les atomes de sodium compensateurs de charge.    
 
Figure I.20 : Évolution de la coordinence du bore et du sodium en fonction de l’énergie 
déposée [80](la coordinence des Na a été décalée pour des raisons de visibilité) 
La diminution du degré de polymérisation est corrélée à l’évolution des propriétés 
macroscopiques (densité, dureté, module d’Young…). Après une série de cascades de 600 eV, 
un gonflement de 3.3-4% a été observé dans le verre CJ1 (Figure I.21). La forme de la courbe 
est en cohérence avec l’expérience (augmentation puis stabilisation à partir d’une dose de 
2.1018 α/g). La dépolymérisation et la mise en désordre du verre est clairement corrélée à 
l’évolution des propriétés macroscopiques.  
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Figure I.21 : Le gonflement du verre CJ1 en fonction de l’énergie déposée [80] 
Sous irradiation, le réseau du verre devient plus désordonné. Ce désordre supplémentaire se 
caractérise par l’élargissement et la diminution du maximum des distributions angulaires ainsi 
que l’élargissement de la distribution de taille des anneaux. 
Une diminution des angles moyens Si-O-Si et Si-O-B est observée dans le verre CJ1 sous 
l’effet d’une série de cascades jusqu’à une dose de 1021 keV/cm3. L’angle Si-O-Si diminue 
d’environ 6o (Figure I.22).  
 
Figure I.22 : Diminution de l’angle Si-O-Si du verre CJ1 en fonction de l’énergie déposée 
[80] 
Après la restructuration du réseau de verre, la distribution des tailles d’anneaux évolue. Ce 
phénomène a été observé dans la silice, le verre CJ1 [80] et le verre de cinq oxydes [73]. Le 
nombre des anneaux de petite et grande taille augmente tandis que la hauteur centrale de la 
distribution diminue (Figure I.23). Globalement la taille moyenne des anneaux diminue. 
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Figure I.23 : Redistribution de taille des anneaux du verre CJ1 après une série de cascades  
[80] 
 
4.2.3 Analogie entre l’effet d’irradiation et l’effet de trempe 
L’effet balistique est un phénomène analogue à un effet de trempe. Lors d’une cascade de 
déplacements, la température augmente localement le long de la trajectoire du projectile (la 
pseudo température mesurant l’agitation locale est ici définie à partir des vitesses des atomes). 
Après ce pic thermique, les atomes sont refroidis par diffusion thermique avec le reste de 
l’échantillon. Ce phénomène s’apparente à un effet de trempe locale. Pour comprendre 
l’analogie entre l’effet de trempe et l’effet d’irradiation, G. Bureau [64] a été comparé la 
structure du verre CJ1 et CJ7 simulée par des potentiels Born-Mayer-Huggins lorsque la 
vitesse de trempe varie entre 2.1012 K/s jusqu’à la trempe instantanée. Lorsque la vitesse de 
trempe augmente, la densité du verre diminue ce qui traduit un gonflement. Sur la Figure 
I.24, on observe la stabilisation du pourcentage de gonflement entre 1015 K/s à la trempe 
instantanée (placée arbitrairement à 1022 K/s).   
 
Figure I.24 : Gonflement du verre CJ1 (rouge) et du verre CJ7 (vert) en fonction de la vitesse 
de trempe  [64] 
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Au niveau structural, on a observé également une augmentation du pourcentage de bore tri-
coordonnés (Figure I.25) et d’oxygène non-pontant en fonction de la vitesse de trempe. La 
coordinence du Bore baisse dans le verre trempé rapidement. Cela signifie que la 
concentration des sodiums modificateurs augmente, et donc que la distance Na-O diminue. 
L’évolution de l’environnement des atomes de bore et de sodium est donc qualitativement 
similaire à ce qui est observé par accumulation de cascades de déplacements.  
Concernant les angles, une diminution des angles Si-O-Si et Si-O-B confirme l’analogie entre 
les effets balistiques et l’effet de trempe. D’autre part, une modification de la distribution des 
tailles des anneaux a été observée sur les verres CJ1 et CJ7.  
Le Tableau I.8 présente un bilan de l’analogie entre l’effet d’irradiation et l’effet de trempe 
dans les verres CJ1 et CJ7. Cette analogie reste qualitative car des écarts quantitatifs non 
négligeables sont observés.  
 
  
Figure I.25 : Évolution du pourcentage [3]B et de l’angle Si-O-Si du verre CJ1 (rouge), CJ7 
(vert) en fonction de la vitesse de trempe  [64] 
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 Effet de trempe (Vtrempe 
= 2.1012 K/s → trempe 
instantanée) 
Effet d’irradiation 
(simulé par des séries 
de cascades de 
déplacements) 
Verre irradié par des 
ions Au 
Verre CJ1 
Gonflement 0,6 % 3,31 % 2,3 % 
Augmentation 
de % [3]B 
8 % 18 % 17 % 
Augmentation 
de % ONP 
2 % 4,4 %  
Diminution 
de la distance 
Na-O 








0,5o 5,8o  
Verre CJ7 
Gonflement 1 % 2,39 % 0,7 % 
Augmentation 
de % [3]B 
10 % 16 % 5 % 
Augmentation 
de % ONP 
1,5 % 3,7 %  
Diminution 
de la distance 
Na-O 








0,5o 6,2o  
 
Tableau I.8 : Analogie entre effet de trempe et effet d’irradiation dans les verres CJ1 et CJ7 
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5 Introduction du sujet de thèse 
Dans les paragraphes précédents, nous avons décrit l’état des connaissances actuelles sur le 
verre nucléaire et son comportement sous irradiation. Sous irradiation, le verre nucléaire 
présente une évolution de la densité et des propriétés mécaniques (dureté, module d’Young, 
ténacité). En comparant l’influence des interactions nucléaires et électroniques sur ces 
propriétés, il apparait que l’effet balistique est prédominant pour expliquer l’évolution des 
propriétés macroscopiques sous l’irradiation.  
D’autre part, une dépolymérisation du réseau vitreux est observée dans la structure du verre 
irradié. Concernant le réseau borosilicaté, une augmentation du pourcentage de bores tri-
coordonnés ainsi que de la concentration en oxygène non-pontant permet de transformer des 
sodiums compensateurs en modificateurs. La structure du verre devient plus désordonnée en 
raison de l’élargissement des distributions des angles Si-O-Si, Si-O-B et de celle de la taille 
des anneaux.      
Au cours du stockage, les colis des verres doivent rester stables à la fois sous l’effet du milieu 
environnant ainsi que sous l’effet des auto-irradiations. La ténacité, c'est-à-dire la résistance à 
la fracturation, est une propriété importante car c’est elle qui va définir pour les fissures 
débouchantes, la surface d’interaction et donc d’échange entre le milieu environnant et le colis 
de verre. À l’échelle microscopique, le verre n’est pas vraiment un matériau homogène et il 
contient une alternance de régions de faible et de forte résistance. Par conséquent, la formation 
de fissures dans le corps du verre sera modulée par les processus atomistiques eux-mêmes 
dépendant de la structure locale. Comme l’irradiation provoque un réarrangement des 
environnements locaux des atomes, un effet sur le comportement à la fracturation est attendu. 
Donc, l’objectif de ma thèse est de comparer, pour mieux les comprendre, les mécanismes de 
fracturation dans les verres sains et irradiés. Une importance particulière sera apportée aux 
mécanismes de germination et de croissance des cavités, qui sont comme nous le verrons au 
chapitre suivant, à la base des processus de fracturation dans les verres. Pour cela, nous nous 
proposons d’utiliser la simulation par la méthode de Dynamique Moléculaire classique pour 
identifier les corrélations entre les processus atomiques de fracturation et le comportement 
macroscopique.   
Récemment, l’Autorité de Sureté Nucléaire a autorisé, dans le cadre de la spécification 
300AQ60, des teneurs en radioéléments pouvant représenter jusqu’à 1019 désintégrations α/g. 
Pour porter cette limite à des teneurs supérieures, il est nécessaire de s’assurer du bon 
comportement tant mécanique que structural des verres de confinement sous l’effet d’une 
augmentation des flux irradiants, ce qui nécessite une meilleure compréhension des effets aux 
échelles à la fois macroscopiques et microscopiques. Ce travail participe à cette démarche de 
validation du comportement du colis de verre à des doses supérieures. 
Dans le deuxième chapitre de ce manuscrit, le bilan des connaissances de base de la 
mécanique de la rupture et de l’endommagement ainsi que des résultats d’études récentes sur 
la fracturation du verre à l’échelle microscopique sera présenté. Le troisième chapitre 
concerne le travail d’ajustement des potentiels qui a été fait pour reproduire au mieux les 
propriétés structurales et mécaniques des verres nucléaires simplifiés à base de SiO2, B2O3 et 
Na2O. En utilisant ces potentiels, la simulation de la fracturation des verres sodo-borosilicatés 
sains et irradiés par la Dynamique Moléculaire a été conduite. Le quatrième chapitre abordera 
la démarche de simulation, les méthodes et les résultats d’analyse phénoménologique d’un 
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processus de fracturation, c'est-à-dire ce qui permet de caractériser la fracturation dans un 
verre. L’influence de l’effet d’irradiation sur la fracturation sera le sujet de discussion du 
cinquième chapitre. Enfin nous présenterons dans le dernier chapitre les premiers résultats 
d’une démarche de mise en place d’une méthode multi-échelles (couplage entre la méthode 
des Eléments Finis et la Dynamique Moléculaire) pour les matériaux amorphes.  
Afin de valider les résultats de la simulation, des expériences de fracturation de verres 
identiques à ceux modélisés ont été réalisées au SPCSI (CEA Saclay) et sur le site d’Atalante 
(CEA Marcoule). L’objectif de ces expériences est de caractériser les propriétés de 
fracturation des verres en termes de coefficient de rugosité et de ténacité. Ces expériences 
seront présentées dans les annexes de ce manuscrit. La comparaison entre la simulation et 
l’expérience nous permettra d’estimer la validité des résultats obtenus et de proposer une 
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Depuis plusieurs années, on considère que le verre est un matériau fragile, c'est-à-dire qu’il se 
fracture sans déformation plastique préalable. Cette vision est réductrice, et de récentes études 
ont montré localement l’existence d’une zone plastique notable de quelques dizaines de 
nanomètres autour de la fissure dans un verre [1]. La fissure se propage par la nucléation, 
l’élargissement et la coalescence des nanocavités créées par les déformations plastiques [2]. 
Dans ce chapitre, nous résumerons tout d’abord la théorie de la mécanique linéaire de la 
rupture puis les modèles de coalescence dans les matériaux plastiques poreux. Finalement, les 
résultats d’expériences et de simulations sur la fracturation du verre à l’échelle nanométrique 
seront présentés. 
1 Mécanique linéaire de la rupture 
La mécanique de la rupture est une théorie fondée sur l’étude du comportement mécanique 
d’un matériau fissuré macroscopiquement. En utilisant l’approche locale (le facteur d’intensité 
des contraintes) ou globale (énergétique), cette théorie permet de quantifier les critères de 
propagation d’une macro-fissure.   
1.1 Concentration des contraintes autour de la fissure 
Inglis [3] a étudié une plaque infinie dont le comportement est élastique linéaire isotrope 
percée par un défaut elliptique. La surface du défaut est libre de contrainte. L’équation d’une 
ellipse est x2/c2 + y2/b2 = 1 (voir Figure II.1) où (c, b) désignent les grands axes de l’ellipse. 
Sous une contrainte uniforme de traction σL à l’infini dans la direction Y, le champ de 
contrainte solution des équations de l’élasticité linéaire n’est plus uniforme. La valeur 
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Figure II.1 : Plaque contenant un défaut elliptique, semi-axes b,c, sous une contrainte de 
traction uniforme σL. 
Si le défaut est de forme circulaire (b = c), la contrainte locale de traction est 3 fois plus 
grande que la contrainte appliquée à l’infini.  










On appelle ce ratio le facteur de concentration de contrainte. À noter que, dans cette approche, 
la concentration des contraintes dépend seulement de la forme géométrique du défaut mais ne 
dépend pas de sa taille. C’est une des limites de cette théorie. Elle ne peut donc pas expliquer 
pourquoi la propagation des fissures autour d’un grand défaut est plus facile qu’autour d’un 
petit défaut. Le développement de la théorie de Griffith a permis de corriger ces problèmes. 
1.2 Approche énergétique de Griffith 
L’idée de Griffith [4] est de considérer le bilan énergétique d’un solide en cours de 
fracturation. Considérons un corps élastique sans défaut soumis à une contrainte σ et à une 
déformation ε. L’énergie élastique par unité de volume s’écrit : 
U* = ∫ εσ d.  
Pour un corps homogène, une contrainte et une déformation homogènes, et si le comportement 
du matériau est élastique linéaire (σ=Eε), on obtient pour l’ordre de grandeur de l’énergie 


















En présence d’un défaut allongé, comme cela a été montré par Inglis, la contrainte n’est plus 
homogène, et se relâche autour du défaut pour se concentrer à sa pointe. Si le défaut se 
caractérise par une longueur 2a (Figure II.2), Griffith a fait l’hypothèse que le volume dans 
lequel la contrainte se relâche est proportionnel à la surface 2pia2 [5]. Cette surface correspond 
à un ellipsoïde de demi axe a dans la direction de la fissure et 2a dans la direction 
perpendiculaire à la fissure. L’hypothèse de Griffith consiste à dire que lors de la propagation 
de la fissure, l’énergie élastique stockée dans le volume 2pia2.B avec B l’épaisseur de la 




Figure II.2 Plaque fissurée de l’approche de Griffith 
 
 
Figure II.3 Évolution des énergies en fonction de la longueur d’une fissure dans un verre 
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L’énergie élastique stockée, dans le cas d’un matériau isotrope linéaire caractérisé par un 














L’énergie élastique stockée est dépendante de la longueur de la fissure. 
Si une force externe est appliquée au système, l’énergie potentielle du système UP devient la 
somme de l’énergie élastique UE et de l’énergie associée au travail des forces externes Uext: 
UP = UE + Uext 
avec Uext = ∫
S
fudS  où f est la force externe sur la surface S, et u le déplacement. 
D’autre part, la présence d’une fissure entraîne l’apparition de surfaces supplémentaires qui 
stockent une certaine énergie. L’énergie surfacique US est calculée à partir de l’énergie par 
unité de surface γ et de la longueur de la fissure 2a. Elle est proportionnelle à: 
US = 4aγ.B 
Les deux surfaces de la fissure sont prises en compte pour le calcul de l’énergie de surface. 
Lorsque la fissure s’agrandit, les deux termes énergétiques évoluent différemment en fonction 
de sa longueur comme le montre la Figure II.3. L’énergie de surface constitue un frein à la 
propagation de la fissure, alors que le relâchement de l’énergie élastique stockée est un moteur 
de propagation de la fissure.  
Pour un matériau contenant une fissure de longueur a, l’énergie totale U est la somme de 
l’énergie surfacique US (positive) et de l’énergie potentielle UP (négative) : U = US  + UP 
La fissure devient instable dès que la propagation entraîne une diminution de l’énergie totale, 
c'est-à-dire quand dU/da < 0. Il existe donc une longueur critique de la fissure au-delà de 
laquelle la propagation devient instable sous l’effet de la contrainte appliquée (voir la Figure 
II.3). La longueur de la fissure correspondant à cet équilibre est appelée la longueur critique 
aC. En dessous de cette valeur il n’y a pas propagation et le matériau fissuré reste stable. 
Par ces considérations énergétiques, Griffith a introduit une dépendance entre la stabilité du 
matériau, la contrainte appliquée et la taille des fissures, ce qui reproduit ce qui est observé 
expérimentalement. 
1.3 Taux de restitution d’énergie 
Le critère de Griffith peut aussi s’exprimer à l’aide d’un taux critique de restitution de 
l’énergie. Le taux de restitution d’énergie est défini comme la variation d’énergie potentielle 
lorsque la fissure s’allonge d’une longueur da
 
correspondant à la surface dA (dA=2Bda).    
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Dès que ce taux de restitution de l’énergie est supérieur à l’énergie nécessaire pour créer des 
surfaces, la fissure peut se propager de manière catastrophique. Selon le paragraphe précédent, 
le paramètre G vaut : 
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. Il y a donc une relation entre la contrainte critique σf 
pour laquelle la fracture se propage de façon catastrophique dans un matériau fragile et la 









Dans le cas d’un matériau ductile, la formule ci-dessus n’est plus valable car il faut prendre en 
compte l’énergie plastique dissipée au front de la fissure durant sa propagation. La formule de 










Où γP est l’énergie plastique consommée par unité de surface. 
Proposé par Irwin [6], le taux de restitution d’énergie est utilisé à la fois comme un critère de 
la rupture fragile ou ductile. Le taux critique de restitution de l’énergie GC est un paramètre 
important pour quantifier la résistance à la rupture du matériau. Afin de calculer le taux de 
restitution de l’énergie, on trace l’évolution de l’énergie potentielle lorsque la fissure se 
propage. Le taux de restitution de l’énergie s’obtient en quantifiant le rapport ∆UP/∆a.  
1.3.1 Méthode d’intégrale de contour 
La méthode d’intégrale de contour (la méthode de l’intégrale J) qui a été développée entre 
autres par Rice [7] permet de calculer le taux de restitution d’énergie au cours de la 
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Afin de calculer l’intégrale J, on choisit un contour Γ qui entoure la pointe de la fissure. Ue est 




ijij d , u est le vecteur déplacement sur 


















Figure II.4 Intégrale de contour 
Pour un matériau élastique (linéaire ou non), on peut montrer que l’intégrale J est 
indépendante du contour choisi à la condition que les lèvres de la fissure soient libres de 
contraintes (Figure II.4). D’autre part, elle est équivalente au taux de relâchement de 
l’énergie de déformation, donc : 






Dans les calculs numériques par la méthode des Eléments Finis, on définit le contour 
d’intégration comme un ensemble de nœuds du maillage. Pour un contour donné, on calcule la 
valeur de l’intégrale J sur les éléments intérieurs et extérieurs au contour. Les deux valeurs 
doivent être proches de la valeur calculée sur les nœuds du contour d’intégration. 
Contrairement à la théorie, la précision du calcul numérique dépend du choix du contour en 
raison de la discrétisation des grandeurs sur un maillage. Il est nécessaire de choisir un 
contour éloigné de la pointe de fissure pour obtenir un meilleur résultat [8]. De Lorenzi a 
utilisé l’intégrale de contour afin d’obtenir une meilleure précision et un résultat indépendant 
du maillage [9]. 
La théorie n’est valide qu’à la condition que les contraintes soient nulles sur les surfaces de 
l’encoche. À cette condition, l’intégrale est indépendante du contour choisi [7].  
1.3.2 Méthode Gθ 
Le principe de la méthode Gθ  repose sur la dérivation de l’énergie potentielle UP par rapport 
à un domaine sur lequel a été projetée l’avancée de la fissure [10]. Supposons une avancée 
virtuelle de la fissure. Afin de représenter la cinétique virtuelle du mouvement, un champ de 
déplacement θ est introduit. Les propriétés de ce champ sont les suivantes: 
- la direction de θ est parallèle au plan de la fissure et est normale au front de la fissure 
- θ est constant dans la zone entourant la pointe de la fissure c'est-à-dire Cint 
- θ devient nul à grande distance 
Pour satisfaire les conditions ci-dessus, on détermine 3 zones Cint, Ccal et Cext limitées par 2 
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zone extérieure Cext et θ varie continûment de 1 à 0 dans la couronne Ccal [8]. La couronne 
entre les deux contours Γ1 et Γ2  correspond à la zone de calcul du taux de restitution 
d’énergie. La variation de l’énergie associée à l’avancée de la fissure est en effet concentrée 










Figure II.5 Définition des différentes zones de la méthode Gθ 






Le second terme représente la composante des forces extérieures appliquées au domaine Ω.  
À l’aide du théorème des travaux virtuels, et en dérivant cette énergie par rapport à un 
déplacement infinitésimal, on peut montrer que le taux de restitution de l’énergie vérifie la 





1 θσθσ  
Dans cette équation, le terme θ désigne un vecteur qui passe d’une norme de 1 sur le contour 
intérieur à une norme nulle sur le contour extérieur. La figure ci-dessous illustre la façon de 










































 Figure II.6 Détermination du vecteur de déplacement θ 
 
1.4 Introduction de la ténacité 
Dans le cas général, la rupture d’un matériau peut se produire selon trois modes d’ouverture: 
les modes I, II et III (voir Figure II.7). Nous nous intéresserons ici au cas le plus courant, 
c'est-à-dire le mode I. 
 
Figure II.7 Les modes de rupture I, II et III 
On considère une plaque infinie contenant une fissure de longueur 2a selon l’axe x et sollicitée 
en traction uniforme selon l’axe y (voir Figure II.8). Son comportement mécanique est 
élastique linéaire avec un module d’Young E et un coefficient de Poisson ν. Ce modèle est 
applicable dès lors que les dimensions de la fissure sont de 10 à 20 fois plus faibles que celles 
de la plaque.   
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Figure II.8 : Plaque infinie en mode I 
 
On peut montrer qu’il existe une solution analytique pour déterminer en élasticité linéaire la 
valeur des contraintes au voisinage de la pointe de la fissure. Un point au voisinage de la 
pointe de la fissure se caractérise par les deux paramètres r et θ c'est-à-dire la distance par 
rapport à la pointe, et l’angle formé avec l’axe des x.  
Pour une fracture de mode I, Westergaard [11] a déterminé les équations des contraintes (on 




















































Les points de suspension font référence à des termes supplémentaires qui deviennent 
négligeables pour les petites distances par rapport à la pointe de la fissure [5]. 








KI est le facteur d’intensité de contrainte correspondant au mode I. On peut montrer que :  
aK I piσ ∞=  
Ce facteur dépend de la contrainte appliquée, et de la longueur de la fissure. Il permet donc de 
faire le lien entre l’état macroscopique de la contrainte (la contrainte externe σ∞) et le tenseur 
des contraintes locales autour de la fissure. Une singularité apparait quand la distance tend 
asymptotiquement vers 0. Dans ce cas, les contraintes tendent théoriquement vers l’infini. 
y 
x 
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Pour une contrainte locale critique suffisamment forte, une rupture des liaisons atomiques 
locales se produit, provoquant ainsi une croissance de la fissure. Le facteur d’intensité de 
contrainte critique pour lequel une fissure commence à se propager est appelé ténacité et est 





σ =  
Le paramètre α est ici introduit pour prendre en compte la géométrie réelle de la plaque. 
D’autres systèmes d’équations ont été développées pour les modes II et III. 
Cette approche conduit à introduire, par une vision des mécanismes à l’échelle locale, la 
contrainte critique pour laquelle la fracture se propage de façon catastrophique. Elle est 
complémentaire de l’approche précédente qui considérait le système sous une forme 
macroscopique.  
Dans les deux cas les contraintes critiques obtenues sont les mêmes, puisque c’est la 
contrainte qui permet la fracturation du matériau. Une relation existe donc entre la ténacité et 
le taux critique de restitution de l’énergie sous la forme :  
CIC EGK =
2
 (en contrainte plane) 
CIC EGK )1( 22 ν−=  (en déformation plane) 
1.5 Définition de la « process zone » (zone d’élaboration) 
Pour résoudre le paradoxe de la divergence de la contrainte locale à proximité de la pointe de 
la fissure, Irwin et Orowan [12, 13] ont proposé indépendamment de distinguer deux zones à 
proximité de la pointe de la fissure : une zone dans laquelle le comportement du matériau reste 
élastique linéaire et une « process zone » correspondant à un comportement anélastique. Les 
déplacements atomiques dans la zone d’élaboration permettent d’accommoder les contraintes 
pour empêcher leurs divergences. 
La taille de la process zone dépend du type de matériau et des modes de déformations 
plastiques. Pour un matériau fragile, la taille de la zone plastique reste faible, alors que pour 
un matériau ductile, les déformations plastiques et donc la taille de la « process zone » sont 
plus importantes. 
Cette zone apparait à proximité de la fissure lorsque la contrainte atteint la limite élastique (ou 



















Au fur et à mesure de l’augmentation du facteur d’intensité de contrainte, les contraintes 
appliquées près du front de la fissure s’intensifient et la zone de plasticité s’agrandit pour 
accommoder les contraintes. Mais l’écoulement plastique, qui correspond à des 
réarrangements microstructuraux, ne peut être infini, et au-delà d’une contrainte locale 
critique, la fracture commence à se propager. Cet état est atteint lorsque le facteur d’intensité 
de contrainte atteint localement la ténacité KIC. 
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2 Endommagement des matériaux poreux 
Proposée par Kachanov, la mécanique de l’endommagement est une approche qui décrit tous 
les processus microscopiques avant la rupture du matériau [14]. Le matériau ductile est 
dégradé par les processus d’apparition, de croissance des micro-cavités (ou micro-fissures) et 
ensuite de coalescence. Les premiers modèles ont été proposés par Mc Clintock ou Rice et 
Tracey. Ces modèles ont décrit la déformation plastique autour d’une cavité isolée sans 
interaction avec les autres cavités du matériau. Dans ces modèles, la croissance de la cavité 
dépend de la déformation plastique et du taux de triaxialité des contraintes (la définition de la 
triaxialité est donnée plus loin). Le modèle ultérieur a pris en compte l’interaction des cavités 
et l’influence de la présence des cavités sur la loi de comportement du matériau. Ce modèle, 
proposé par Gurson et amélioré ensuite par Tveergard et Needleman, est devenu un modèle 
largement utilisé aujourd’hui. Dans ce paragraphe, nous allons décrire le modèle de Rice-
Tracey, puis de Gurson-Tveergard-Needleman et de Rousselier. 
2.1 Modèle de Rice-Tracey 
Rice et Tracey [15] ont proposé un modèle pour quantifier la croissance d’une cavité isolée 
sphérique dans un matériau plastique. Suivant ce modèle, le comportement mécanique du 
matériau n’est pas affecté par l’endommagement. 






















avec    σm la contrainte moyenne (σm = trσ/3),  
            σeq la contrainte équivalente de Von Mises,  






 que l’on appelle le taux de triaxialité des contraintes joue un rôle important 
dans un matériau plastique. Sa valeur peut atteindre 3.0 près de la pointe de la fissure.  



























Lorsque les cavités s’agrandissent, les zones de déformation plastique autour des cavités 
peuvent se rejoindre. Quand cette déformation atteint un seuil critique, les cavités coalescent 
pour conduire à la rupture [16]. La rupture se produit quand le rapport R/Ro atteint une valeur 












En trois dimensions, l’équation de Rice-Tracey devient [17]: 


























Avec V le volume des cavités.  
2.2  Modèle de Gurson-Tvergaard-Needleman 
En réalité le comportement mécanique dépend de l’état d’endommagement du matériau, c’est 
pourquoi Gurson [18] a ajouté un paramètre d’endommagement dans la condition régissant 
l’écoulement plastique. Ce paramètre est la fraction volumique des cavités f.  
Gurson a considéré la déformation plastique autour d’une cavité sphérique dans un matériau 























Avec σo le seuil d’écoulement plastique du matériau plein (ou la limite élastique). Si la 
fraction volumique est nulle, l’équation ci-dessus se réduit au critère de Von Mises. Cette 
condition exprime l’équilibre qui se crée entre la fraction de cavités et les conditions de 
contrainte du matériau. Néanmoins, le modèle de Gurson ne prend pas en compte la 
coalescence entre les cavités qui apparait avant la rupture totale. 
Tveergard et Needleman [19, 20] ont modifié le modèle de Gurson pour prendre en compte la 






















Les modifications de Tvergaard ont consisté à rajouter une fonction f* de la fraction de 
cavités, et à distinguer les paramètres q1 et q2. 
Le paramètre q1 a été ajouté par Tvergaard lorsqu’il étudiait numériquement le comportement 
d’un matériau contenant périodiquement des cavités cylindriques ou sphériques à l’aide du 
critère de Gurson.  La valeur optimale q1=1.5 a été proposée pour modéliser correctement la 
localisation de la déformation plastique et le processus de fracturation dans un matériau 
poreux. La valeur q2 a été fixée à 1 dans le modèle proposé par Tvergaard et Needleman. 
Corigliano [21] a étudié l’influence des valeurs de q1 et q2 sur le comportement du matériau 
ductile. Une grande valeur de q1 provoque une diminution de la résistance du matériau. Le 
seuil plastique s’abaisse lorsque q2 augmente. D’autre part, des valeurs importantes de q1 et q2 
n’amènent pas de différences majeures sur l’évolution de la fraction des cavités au cours de la 
déformation [22].    
La fonction de f*(f) est introduite pour prendre en compte les processus de coalescence avant 
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 avec fC la fraction volumique poreuse critique à partir de laquelle 
la coalescence entre cavités commence à apparaître dans le matériau. fF est la fraction 
volumique poreuse au moment de la rupture totale. fU* est la valeur de f* quand la fraction f 
de cavités est égale à fF. 
L’équation de la condition de plasticité du matériau implique que f*(fF) = fU* = 1/q1 au 
moment de la rupture, c'est-à-dire quand la contrainte devient nulle [19]. 
D’autre part, on utilise le taux d’évolution de la fraction volumique poreuse comme critère 
pour décrire l’état d’endommagement du matériau jusqu’à la rupture [23]. Ce taux est 
décomposé en deux parties : une partie provenant des processus de nucléation des cavités et 




















Suivant le modèle de Gurson, l’évolution de la fraction volumique poreuse dépend de la 
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Avec les matériaux métalliques, on utilise couramment les équations ci-dessous [24].  
P
eqnucleation Addf ε=    ;                     )()1( Pcroissance trdfdf ε−=  
2.3 Modèle de Rousselier 
Fondée sur la thermodynamique des processus irréversibles, l’approche de Rousselier [25, 26] 
est un autre modèle de l’endommagement d’un matériau plastique poreux. Le potentiel 
























Avec σ1 la résistance de la matrice à la déchirure ductile (σ1=2σo/3), k une constante 
d’intégration (entre 1.5 et 2) indépendante du matériau dans l’hypothèse d’une faible porosité 
[27].   
3 Fracturation du verre à l’échelle nanométrique 
3.1 Rupture du verre 
À l’échelle macroscopique, on considère le verre comme un matériau fragile et homogène. 
Sous l’effet de la traction, la rupture du verre est brutale si la valeur de la contrainte dépasse 
une valeur critique. Dans ce cas, la mécanique linéaire de la rupture est une bonne approche 
pour décrire la rupture fragile du verre. Mais à l’échelle atomistique, la structure du verre n’est 
pas homogène. Dans le verre de silice, la distribution des anneaux dans le réseau silicaté 
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conduit à l’existence de régions plus ou moins denses. Cette hétérogénéité devient plus 
importante dans les verres complexes. Le mélange entre les environnements des différents 
formateurs de réseau (silicium, bore, aluminium…) ainsi que la présence des atomes 
modificateurs (sodium, calcium…) conduisent à créer des sites variés qui se déforment de 
façon non homogène sous l’effet d’une contrainte. Pour caractériser l’hétérogénéité du verre à 
l’échelle nanométrique, la fractographie, que nous décrirons dans le paragraphe 3.2, est une 
bonne approche. 
L’humidité a une grande influence sur le mécanisme de fracturation du verre. Ce phénomène 
qui provient de l’interaction des molécules d’eau avec les liaisons atomiques à la pointe de la 
fissure est appelé corrosion sous contrainte.  
Considérons un échantillon pré-fissuré dans une atmosphère humide. Il est soumis à une 
contrainte dont le facteur d’intensité de contrainte reste inférieur à la valeur critique KIC. Dans 
cette condition de chargement, la propagation d’une fissure peut se produire. Ce phénomène, 
appelé aussi "fatigue statique", s’explique par une propagation de la fissure sous l’effet des 
interactions chimiques entre l’atmosphère ambiante (typiquement les molécules d’eau 
présentes dans l’atmosphère) et les microfissures superficielles du matériau mis en contrainte.  
La réaction d’hydrolyse entre Si2O et H2O est la suivante: 
Si – O – Si    +    H – O – H    →     – Si – OH    +    OH – Si 
Cette réaction entraine l’ouverture des liaisons atomiques du verre. En l’absence de contrainte, 
la vitesse de réaction est très lente, mais lorsqu’une contrainte est appliquée, cette vitesse 
augmente rapidement (Figure II.9). 
 
Figure II.9 : Diagramme typique de fissuration sous-critique 
La Figure II.9 montre la vitesse de fissuration V=da/dt en fonction du facteur d’intensité des 
contraintes K dans une atmosphère humide. On distingue généralement trois stades, I, II et III, 
avant d’atteindre une vitesse correspondant à la rupture brutale. Dans la région I, la 
propagation de la fissure est pilotée par la réaction chimique des molécules avec le fond de la 
fissure. La vitesse de croissance est contrôlée par la vitesse des réactions chimiques et la 
contrainte appliquée. Dans ce régime, la vitesse de transport des molécules du milieu 
environnant vers le fond de la fissure est supérieure à la vitesse à laquelle le réactif est 
consommé. Le début de cette région est caractérisé par des vitesses de propagation très lentes. 
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Dans de nombreux cas, on observe l’existence d’un seuil de non-propagation en dessous d’un 
facteur d’intensité des contraintes critique. Ce seuil est de 0.25 MPa.m1/2 pour les verres 
sodocalciques et de 0.38 MPa.m1/2 pour les verres borosilicatés [28]. Une loi décrivant la 
vitesse de fissuration pendant le stade I a été proposée par Evans et Wiederhorn [29]: 
V = A.Kn 
A, n : constantes dépendant du matériau.  
Dans la région II, la vitesse de propagation dépend très peu du facteur d’intensité des 
contraintes. En effet, le réactif est consommé plus rapidement que sa vitesse 
d’approvisionnement. Le facteur limitant est alors l’accessibilité du réactif au fond de la 
fissure. Le taux d’humidité de l’environnement a une forte influence dans cette zone. Plus la 
pression partielle relative de l’eau est importante, plus la valeur plateau de la vitesse de 
propagation sera élevée. 
Dans la région III, il n’y a plus d’influence de l’environnement et c’est le chargement 
mécanique qui conduit à la rupture. Au voisinage et au-dessus de la ténacité, la vitesse 
augmente très rapidement avec le facteur d’intensité des contraintes jusqu’à une vitesse 
caractéristique. 
La corrosion sous contrainte du verre a été étudiée dans une série d’ouvrages de Wiederhorn 
[30, 31]. Ce phénomène chimio-mécanique dépend de la composition du verre. La résistance à 
la corrosion sous contrainte du verre de silice est plus grande que celle des verres alkali-
alumino-silicatés et borosilicatés.  
3.2 La fractographie 
La fractographie est couramment utilisée pour analyser les surfaces des matériaux après 
fracturation et remonter ainsi aux mécanismes élémentaires. Avec l’apparition du microscope 
à force atomique (AFM), une grande précision dans l’analyse des surfaces de fracturation a pu 
être atteinte. Une surface de fracturation est caractérisée par son coefficient de rugosité qui est 
relié aux déflexions successives qu’un matériau subi au cours de la propagation de la fissure. 
Une corrélation entre la ténacité du matériau et le coefficient de rugosité a été trouvé par J. 
Melcholsky et al. [32] avant qu’E. Bouchaud n’émette l’hypothèse de l’universalité des 
exposants de rugosité [33]. 
Deux résultats remarquables concernant les surfaces de fracturation méritent d’être soulignés. 
D’une part, les surfaces de fracture sont invariantes lors d’une transformation auto affine. Une 
transformation auto affine peut s’exprimer sous la forme suivante :  
(x, y, z) → (bx, by, bζz) 
C'est-à-dire que la surface de fracture est invariante sous l’effet d’un facteur d’échelle b 
appliqué aux axes x et y (le plan de la fracture), et bς appliqué à l’axe z (l’axe de la hauteur de 
la surface). ζ correspond au coefficient de rugosité encore dénommé exposant de Hurst. Plus 
ce coefficient est faible, et plus la surface est rugueuse. Au contraire, plus il est proche de 1 et 
plus la surface est régulière. 
Pratiquement, il existe plusieurs méthodes pour déterminer l’exposant de rugosité. Une 
méthode souvent utilisée consiste à déterminer la corrélation entre les hauteurs de la surface 
de fracture pour des points séparés d’une distance r :  







rzrrzrh −+=      ∝     rζ 
Les signes < et > signifient qu’une moyenne est faite pour déterminer la corrélation des 
hauteurs. Pour des surfaces invariantes par transformation auto affine, la corrélation sur les 
hauteurs est proportionnelle à rζ ce qui permet de déterminer l’exposant de rugosité [33]. Cette 
méthode est d’autant plus précise que le coefficient de rugosité est faible.  
Le second résultat remarquable concerne la valeur des exposants de rugosité. Tout d’abord, 
pour de nombreux matériaux très différents les uns des autres, les surfaces de fracture se 
caractérisent par un coefficient de rugosité proche de 0.8 indépendant du matériau, du mode 
de rupture ou de la ténacité. Initialement, B. Mandelbrot et al. ont trouvé une valeur de 
rugosité entre 0.7 et 0.85 pour une surface d’acier [34]. Une valeur proche de 0.87 pour 
plusieurs matériaux [35] a confirmé l’hypothèse de l’universalité de cet exposant [36]. 
L’anisotropie de la rugosité suivant la direction a été discutée par D. Bonamy [37]. En 
étudiant plusieurs types de matériaux et plusieurs modes de rupture [38, 39, 40], un exposant 
de rugosité de 0.6 a été mesuré suivant la direction parallèle à la propagation de la fissure et 
un exposant de rugosité de 0.8 a été mesuré suivant la direction perpendiculaire à la 
propagation de la fissure (parallèle au front de la fissure). Ces deux valeurs semblent 
universelles à petite échelle. À plus grande échelle, des valeurs universelles de 0.5 et 0.4 
respectivement dans les directions parallèle et perpendiculaire à la propagation de la fissure 
ont été proposées [37]. La longueur de coupure pour laquelle il y a changement de régime de 
rugosité est une des caractéristiques du matériau étudié (quelques nanomètres dans les quasi-
cristaux, une dizaine de nanomètres dans les verres, une centaine de micromètres dans les 
alliages métalliques) et dépend également de la vitesse à laquelle la fracture se propage. Cette 
longueur de coupure pourrait correspondre à la taille de la « process zone ». 
D’autre part, on peut observer un exposant de rugosité proche de 0.5 à l’échelle plus petite. En 
utilisant le Microscope à Force Atomique et le Microscope Électronique à Balayage sur la 
surface de rupture d’un alliage à base de Ti3Al, P. Daiguier et ses collaborateurs ont trouvé 
que la valeur 0.5 correspond à la zone de rupture quasi-statique (la vitesse de propagation de 
la fissure est proche de zéro) et 0.8 correspond à la zone de rupture dynamique (la fissure se 
propage d’une manière catastrophique à une vitesse très grande) [41]. La valeur 0.5 a été 
observée sur le verre sodo-calcique dans la thèse de B. Nghiem [42]. Entre les deux régimes 
de 0.5 et 0.8, seul un facteur d’échelle différencie le cas du verre de celui de l’alliage 
métallique (voir la Figure II.10). Le régime de rugosité avec un exposant de 0.5 s’observe sur 
une portée environ 1000 fois plus petite dans le verre, comparé à l’alliage métallique. 
L’existence de cette valeur de 0.5 est encore en discussion car elle n’a pas été retrouvée par 
des mesures AFM avec des vitesses de fracturation de quelques 10-12 m/s dans plusieurs types 
de verres (sodo-calcique, silice, borosilicate, aluminosilicate) [39, 43]. Cette valeur pourrait 
être associée à de la rupture ductile [37].     
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Figure II.10 : Transition entre les 2 régimes auto-affines dans le métal (alliage à base de 
Ti3Al) et le verre sodo-calcique [42] 
Récemment, E. Bouchbinder et ses collaborateurs [44] ont discuté sur la valeur universelle de 
rugosité à plus longue distance et sur le rayon de coupure entre les régimes de rugosité à partir 
d’un modèle à deux dimensions. Dans leur modèle, la propagation d’une fissure est simulée en 
représentant la formation aléatoire d’une cavité dans une région déformée plastiquement puis 
la coalescence de la fissure avec cette cavité. Le processus est réitéré de nombreuses fois pour 
simuler la progression de la fissure. Avec ce modèle, un exposant de rugosité de 0.64 est 
obtenu caractéristique de la région inter-cavité. Ils expliquent ainsi l’origine de l’exposant de 
rugosité le plus important par le profil formé par les différentes cavités par lesquelles la fissure 
progresse. La distance de coupure entre les régimes de rugosité est liée à la distance moyenne 
entre la pointe de la fissure et la cavité suivante qui permettra sa progression. 
3.3  Mécanisme de fracturation à l’échelle nanométrique 
Depuis les années 90, la fracturation du verre à l’échelle nanométrique a été étudiée 
essentiellement par deux outils: la simulation atomistique et le Microscope à Force Atomique 
(AFM). Ci-dessous les résultats principaux sont présentés. 
Dans toutes les simulations atomistiques présentées dans ce chapitre, les verres sont fabriqués 
par la méthode de trempe d’un liquide à haute température suivie d’une relaxation de la 
structure à la température ambiante et à pression nulle. Ces structures relaxées ont servi à la 
simulation de la fracturation. D’autre part, pour des raisons de temps de calcul, la vitesse de 
déformation dans les simulations atomistiques est plus grande que celle mise en œuvre 
expérimentalement.     
3.3.1 Verre de silice 
En 1995, T. Swiler et al. [45] ont simulé la fracturation d’un verre de silice par Dynamique 
Moléculaire en utilisant les potentiels de Soules [46] ou de Feuston-Garofalini [47]. Sur une 
boîte atomique 40Å × 20Å × 20Å sans fissure en condition périodique selon trois axes, la 
déformation uniaxiale (vitesse de déformation 0.1-2.0 ps-1) est imposée sur tous les atomes de 
la boîte. Ils ont montré que la courbe de contrainte-déformation est séparée en quatre zones : 
(1) zone élastique où la contrainte augmente linéairement suivant la déformation, (2) zone 
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plastique où la contrainte évolue lentement avec la déformation, (3) zone de rapide 
décroissance de la contrainte, (4) zone de décohésion où la contrainte est proche de zéro. La 
résistance du verre de silice dépend de la vitesse de traction ainsi que de l’agitation thermique 
des atomes. Pour une fracturation plus lente, une augmentation de l’angle Si-O-Si est induite 
par la rotation des tétraèdres SiO4 [48]. Les cavités de taille d’environ 4.5Å ont été trouvées 
dans le verre de silice. Le mécanisme de coalescence des cavités conduit à la rupture du verre. 
Au contraire, la cristobalite se fracture par le bris progressif des liaisons. Les auteurs ont 
expliqué que la fluctuation de la densité entre les régions du verre était à l’origine du 
phénomène de coalescence. Simultanément, ce phénomène a été observé par d’autres auteurs 
[49].  
 
Figure II.10 : Fracturation d’un verre de silice par Dynamique Moléculaire  [50] 
 
L. Van Brutzel, pendant sa thèse [51], a simulé également la rupture d’un verre de silice de 
taille 250Å × 42Å × 70Å en utilisant les potentiels de type Born-Mayer-Huggins complétés 
par des termes à trois corps. Un champ de déformation uniaxiale (vitesse de traction 40 m/s) 
est imposé sur deux couches atomiques en haut et en bas de l’échantillon pré-fissuré (une 
encoche est initiée à un bord de l’échantillon). Les conditions périodiques sont utilisées pour 
les surfaces latérales. Un même mécanisme de croissance et coalescence des cavités entraîne 
la propagation des fissures. Durant la propagation de la fissure dans un verre de silice, la 
déformation de la structure locale reste faible : petit allongement des liaisons Si-O, et faible 
augmentation de l’angle Si-O-Si. Au contraire, dans le cas de la rupture de la cristobalite, des 
modifications plus importantes ont été observées pour les distributions angulaires Si-O-Si, O-
Si-O et Si-Si-Si. La modification des anneaux de grande taille joue un rôle important dans la 
fracturation du verre de silice. À l’état relaxé, le verre de silice présente une hétérogénéité 
sous la forme de la fluctuation de densité des anneaux. Les zones de faible densité d’anneaux 
possèdent une résistance moins grande que celles de forte densité d’anneaux. Par conséquent 
la fluctuation de densité des anneaux conduit à former localement des zones de concentration 
des contraintes. Au-delà, L. Van Brutzel a observé que les cavités s’agrandissent 
progressivement dans les zones de faible densité d’anneaux. 
Le mécanisme de coalescence dans le verre de silice a été confirmé expérimentalement par S. 
Prades [1]. Tout d’abord, un échantillon de verre de type DCDC (Double Cleavage Drilled 
Compression) de taille 5mm × 5mm × 25mm avec un trou cylindrique central de diamètre 
1mm est mis sous compression (la contrainte augmente de plus en plus) pour initier une 
fissure. Lors de l’apparition d’une fissure, la contrainte est maintenue constante pour imposer 
un facteur d’intensité de contrainte inférieur à la ténacité. À partir de ce moment, on peut 
observer une propagation de la fissure selon le mode de corrosion sous contrainte (dans 
l’environnement humide). Dans ce mode, la vitesse de propagation de la fissure est estimée à 
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4.10-11 m/s. La croissance et la coalescence des cavités ont été observées in situ avec un 
Microscope à Force Atomique (AFM).  
 
Figure II.11 : Croissance et coalescence des cavités dans un verre de silice (matériau en 
bleu, fissure et dépression en vert)  [1] 
La Figure II.11 représente l’image obtenue par AFM en amont de la pointe de fissure dans un 
verre alumino-silicaté. La formation des cavités ainsi que l’avancée de la fissure apparaissent 
clairement (Figure II.11d et e). Ensuite la fissure se propage jusqu’à la rupture lorsque les 
cavités se rejoignent par coalescence (Figure II.11h et i). Il semble que dans le verre de silice, 
les cavités apparaissent progressivement au front de la fissure. La taille des cavités est de 
l’ordre de la centaine de nanomètres.   
 
Figure II.12 : Schéma de la propagation d’une fissure à l’échelle nanométrique  [1] 
Au cours de l’expérience, S. Prades a mesuré également la vitesse de propagation d’une 
fissure dans un verre de silice. Il a trouvé une différence entre la vitesse macroscopique 
mesurée sur le déplacement de l’image AFM et la vitesse d’avancée de la fissure réelle. Tout 
d’abord, la fissure se propage lentement et avance soudain d’une centaine de nanomètres par 
la coalescence des cavités alentours. La vitesse macroscopique est la valeur moyenne de deux 
vitesses: la vitesse de propagation de la fissure quasi-statique (avant coalescence) et la vitesse 
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de propagation dynamique par coalescence. Un schéma a été proposé pour décrire l’avancée 
par à-coups de la fissure à l’échelle nanométrique (voir la Figure II.12). 
Contrairement aux résultats ci-dessus, pour des plaques de silice et d’un verre sodosilicaté 
calcique de taille 75mm × 25mm × 1mm pré-fissurées sur un bord, Wiederhorn et Guin [52, 
53] n’ont pas observé de formation de cavités en amont de la pointe de fissure lors d’une 
propagation sous-critique (V=10-7 et 10-3 m/s) en utilisant la technique de «double cantilever 
beam » (DCB) sous environnement humide. Le facteur d’intensité de contrainte est également 
maintenue constant au cours de l’expérience (KI<KIC). Il est possible que la taille des cavités 
soit trop petites (< 3 nm) ou qu’aucune cavité n’existe. Ils ont proposé que la vitesse de 
propagation plus lente dans l’étude de F. Célarié (10-11 m/s) puisse former de grandes cavités 
observables par AFM, contrairement à leur étude.    
Concernant le comportement des cavités, K. Muralidharan et al. [54] ont considéré la taille des 
pores au cours de la fracturation. Des cubes non pré-fissurés de taille (37Å)3 de verre de silice 
ont été fracturés par dynamique moléculaire classique en utilisant les potentiels BKS [55]. La 
démarche de simulation de Swiler et al. [45] a été utilisée : conditions périodiques selon les 
trois axes, champ de déformation uniaxial sur tous les atomes (V=0.005-0.1 ps-1). La cavité est 
définie comme un volume sphérique vide dont le rayon est supérieur à la distance Si-O. Pour 
déterminer les pores, la boite de simulation est maillée par une grille très fine (<1.6Å). Pour 
chaque point de la grille, on calcule la distance avec les atomes voisins. Si la distance est plus 
petite que le rayon de coupure (1.6Å - distance Si-O), ce point est considéré comme « rempli » 
de matière. Finalement les points restants permettent de déterminer le rayon des pores. À 
l’aide de cette méthode, le rayon critique des pores avant la coalescence est estimé à 4.5 Å. 
Indépendamment, une valeur d’environ 5Å pour le rayon critique a été mesurée dans une boîte 
de simulation de taille (54 Å)3 par A. Pedone et al. [56]. Il semble que cette valeur soit limitée 
par la taille de la boîte. D’autre part, on ne prend pas en compte la forme non sphérique des 
pores, ce qui est une source de minimisation du rayon. Concernant la structure locale, 
Muralidharan a observé la diminution de la distance Si-O et la diminution des angles Si-O-Si 
après la coalescence. 
C. Rountree et al. ont calculé la taille des pores durant la fracturation d’un verre de silice par 
dynamique moléculaire classique [57] en utilisant les potentiels de Vashishta et al. [58]. Sur 
une boîte pré-fissurée de taille (120.6nm)3, le champ de déformation est imposé sur deux 
couches d’atomes en haut et en bas de l’échantillon (V=10, 300, 1300 m/s). En utilisant la 
théorie de la percolation pour déterminer les tailles des pores, la boîte de simulation est 
divisée par des cellules dont la taille est de 4.5Å. Si la cellule est vide, elle est considérée 
comme faisant partie du volume poreux. Le regroupement des cellules vides voisines permet 
d’estimer l’évolution de la taille des pores et de la porosité du verre au cours de la 
fracturation. C. Rountree a observé une forte concentration de pores formés près de la pointe 
de la fissure dans le verre de silice [59]. Ces pores permettent de délimiter la process zone 
autour de la fissure. La porosité accumulée dans la process zone augmente avant d’atteindre 
une valeur maximale, et ensuite décroit linéairement dans la zone élastique [57]. La fissure se 
propage lorsque ces pores coalescent. D’autre part, une valeur de la rugosité de 0.5 a été 
mesurée dans deux systèmes de 15 et 113 millions d’atomes. Il semble qu’on ne puisse pas 
atteindre la valeur de 0.8 dans le verre de silice par simulation de Dynamique Moléculaire 
classique du fait de tailles de boîte trop petites [59].  
Afin d’étudier l’interaction entre les cavités, K. Nomura et ses collaborateurs [60] ont simulé 
la coalescence d’une paire de cavités sphériques de diamètre 3 nm. En utilisant les potentiels 
de Vashishta, la boîte de simulation de taille 319.5 × 296.7 × 179.7 nm3 en condition 
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périodique est dilatée d’une manière uniforme selon trois axes. La rupture des liaisons Si-O 
pour former des atomes d’oxygène non-pontants permet d’augmenter la taille des anneaux -Si-
O-Si-O-Si-. Ce mécanisme facilite la croissance et la coalescence des cavités. La coalescence 
des cavités entre deux modèles a été comparée : dans le premier modèle, les cavités sont 
réparties d’une manière ordonnée, dans le deuxième modèle, la répartition est aléatoire. Pour 
un même nombre de cavités, la coalescence dans le deuxième modèle apparait plus tôt que 
dans le premier. L’hétérogénéité du verre joue ainsi un rôle clef sur la coalescence. 
Sur la courbe contrainte-déformation au cours de la traction d’un verre de silice, plusieurs 
auteurs ont observé une saturation de la contrainte après la limite élastique par simulation de 
Dynamique Moléculaire (voir la Figure II.13) [51, 54]. On peut conclure que cette saturation 
correspond à la déformation plastique du verre à l’échelle nanométrique. En comparant 
l’énergie de surface, C. Rountree a trouvé que la valeur dans le verre de silice (5 J/m2) fracturé 
par Dynamique Moléculaire (estimée par la théorie de Griffith) est grande par rapport à la 
valeur expérimentale (0.3 J/m2). La différence entre ces deux valeurs provient de l’énergie 
dissipée par les déformations plastiques dans la process zone [57]. 
     
 
Figure II.13 : Courbe contrainte-déformation lors d’une traction d’un verre de silice (Région 
1 : élasticité, Région 2 : plasticité)  [54] 
Afin de déterminer la taille de la process zone, la topographie de la surface de rupture près de 
la pointe de la fissure a été examinée. Sur cette topographie, le déplacement hors plan a été 
mesuré et comparé avec la théorie de la mécanique linéaire. S. Prades [1] a observé 
expérimentalement que ce champ de déplacement est séparé en deux parties : la partie de la 
process zone (non élastique linéaire) et la zone élastique linéaire (le déplacement est 
proportionnel à r -0.5 suivant la mécanique linéaire de la rupture). La taille de la process zone 
dans les directions x et y est d’environ 100-300 nm, et 20 nm dans les expériences de 
corrosion sous contrainte; et de 10-25 nm, et 7-11 nm en dynamique moléculaire (voir la 
Figure II.14). Théoriquement, D. Bonamy a estimé la taille de la process zone à environ 10-
40 nm dans le cas d’une fracturation dynamique et à 15-100 nm en corrosion sous contrainte 
[61]. 
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Figure II.14 : Mesure de la process zone par la variation de déplacement uz en fonction de la 
distance r à partir du front de fissure (les échelles sont logarithmiques) [61] 
De la plasticité a été également observée lors d’une compression ou d’un cisaillement du 
verre. A. Periott et al. [62] ont comparé les spectres Raman du verre de silice avant et après 
indentation. L’évolution des spectres a montré une densification dans la structure du verre 
dont une partie correspond à une déformation irréversible. La plasticité du verre provient de la 
restructuration locale d’un groupe d’atomes appelé la « transformation zone » (TZ) [63]. Lors 
du réarrangement de la TZ, la déformation est irréversible. En utilisant la 
Dynamique Moléculaire, le comportement du verre de silice sous compression a été étudié par 
A. Takada [64]. Une boîte atomique en condition périodique (taille (44Å)3, potentiels TTAM 
[65]) est soumise des pressions jusqu’à 20 GPa. Entre 0 à 6 GPa, le volume de la boîte revient 
à la valeur initiale après la décharge. Mais à partir de 7 GPa, une densification apparait dans la 
structure du verre. Cette densification provient de l’échange de liaisons Si-O grâce à la 
formation d’atomes de silicium de coordinence 5. Ce qui est une origine du flux plastique du 
verre de silice sous compression.  
Dans un verre de silice (taille de 12nm3,  conditions périodiques, potentiels de Vashishta) 
soumis à un cisaillement uniaxial par Dynamique Moléculaire, C. Rountree a observé 
également la déformation irréversible après la décharge [66]. De même, de la plasticité a été 
détectée autour des cavités sous l’effet du cisaillement. La formation de silicium tri-
coordonnés et d’oxygène non-pontants dans les anneaux -Si-O-Si- facilite la germination des 
nanocavités [67]. 
 
3.3.2 Verre complexe  
Au cours de la traction d’un verre complexe SiO2-Al2O3-MgO-CaO-Na2O (potentiels de 
Matsui [68], échantillon non pré-fissuré, chargement uniaxial), Taniguchi et Ito [69] ont 
observé une expansion de l’angle Si-O-(Al, Si) et l’évolution de la distribution des anneaux 
(diminution des anneaux de taille 5 et 6). D’autre part, la formation des cavités se produit 
essentiellement dans les zones proches des oxygènes non pontants.  
Dans le cas de la traction d’un verre alcalino-silicaté (15% d’alcalins), L. Van Brutzel a 
observé également un mécanisme de rupture par coalescence des cavités (la taille de 
l’échantillon et la démarche de simulation sont identiques à celles utilisées par L. Van Brutzel 
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pour un verre de silice). Mais de grandes différences entre les 2 types du verre (silice et verre 
alcalino-silicaté) apparaissent sur la distribution des cavités et la déformation maximale. Les 
cavités formées au cours de la fracturation se concentrent au centre de la boîte dans le verre de 
silice, alors qu’elles sont réparties de façon plus diffuse dans le verre alcalino-silicaté. D’autre 
part, la formation de cavités dans les chaines d’alcalins aident à relaxer la contrainte locale, 
c’est pourquoi la déformation maximale avant rupture du verre alcalino-silicaté est plus 
grande que pour celle du verre de silice. 
En utilisant la Dynamique Moléculaire, A. Takada [64] n’a trouvé aucune densification sur la 
structure d’un verre sodo-silicaté de taille (39 Å)3 sous une compression jusqu’à 20 GPa (voir 
la démarche de simulation de Takada dans le paragraphe sur la silice). Son volume revient à la 
valeur initiale après la décharge, contrairement au verre de silice. Il est possible que dans le 
verre sodo-silicaté, la mobilité des atomes de sodium aide à relaxer les contraintes locales. 
D’autre part, sous une contrainte de cisaillement, le verre sodo-silicaté est plus plastique que 
le verre de silice. Au dessus de la limite élastique, la contrainte diminue progressivement dans 
le verre de silice, mais un plateau de saturation a été observé dans le verre sodo-silicaté. 
Tandis que la densification s’accompagne d’un écoulement plastique dans le verre de silice, il 
semble que la diffusion des atomes alcalins soit à l’origine de l’écoulement plastique dans le 
réseau alcalino-silicaté. 
En 2003, le mécanisme de fracturation dans un verre complexe a été étudié par F. Célarié et 
al. [2, 70]. La démarche expérimentale est similaire à celle de S. Prades. Tout d’abord, la 
compression d’un échantillon d’un verre de lithium aluminosilicate (type DCDC, taille 4mm × 
4mm × 40mm, trou cylindrique de diamètre 1mm) est faite jusqu’à l’initiation d’une fissure et 
ensuite la contrainte est maintenue constante pour observer optiquement la propagation de la 
fissure. En utilisant l’AFM, la croissance et la coalescence des cavités ont été observées. Sur 
la Figure II.15, on observe la formation des nombreuses cavités (Figure II.15a et b). Ensuite 
la rupture du verre est induite par le processus de coalescence (Figure II.15c). La différence 
entre le verre de silice et d’aluminosilicate réside dans la taille et la distribution des cavités. Il 
semble que dans le verre de silice, les cavités apparaissent progressivement au front de la 
fissure. Mais la nucléation des cavités en amont de la fissure s’étend dans un volume plus 
important dans le verre complexe. D’autre part, l’ordre de grandeur de la taille des cavités est 
la dizaine de nanomètres dans le verre aluminosilicaté, et la centaine de nanomètres dans le 
verre de silice. S. Prades a expliqué que cette différence vient de l’hétérogénéité du verre. 
Dans un verre complexe, la structure hétérogène facilite la germination des cavités.   
 
    Figure II.15 : (a) Croissance et (b) coalescence des cavités dans un verre lithium-alumino-
silicaté (matériau en bleu, fissure et dépression en vert)  [2] 
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Le comportement des atomes de sodium au cours de la corrosion sous contrainte ou de 
l’indentation a été étudié expérimentalement par certains auteurs [71, 72, 73]. En utilisant la 
technique de l’AFM, ils ont trouvé une diffusion significative des atomes de sodium dans le 
verre sous l’effet d’une contrainte. La mobilité des atomes de sodium aide ainsi à générer les 
flux plastiques dans le verre [73]. D’autre part, la diffusion des atomes de sodium sous l’effet 
de l’eau permet de former des nodules de Na dans le corps du verre et de changer la forme du 
front de fissure [72]. La croissance des nodules dépend de l’humidité de l’environnement. Ces 
nodules sont observables par les contrastes sur l’image AFM dans un verre sodo-calcique 
(SiO2-Na2O-CaO-MgO-Al2O3-K2O) mais aucun phénomène similaire n’est mis en évidence 
dans un verre de lithium-alumino-silicaté. La diffusion des atomes de sodium joue ainsi un 
rôle important pour expliquer le comportement des verres complexes.    
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1 Potentiels actuels pour la modélisation des systèmes 
borosilicatés 
La composition des verres nucléaires est très complexe et il est impossible de simuler à 
l’échelle atomistique un verre composé d’une trentaine d’oxydes. Néanmoins de nombreuses 
expériences montrent que les propriétés mécaniques de verres nucléaires simplifiés (CJ1, CJ3, 
CJ7) évoluent sous irradiation de façon similaire à celles des verres nucléaires réels. Ainsi des 
verres simplifiés ont été utilisés pour représenter par la simulation atomistique le verre 
nucléaire [1, 2]. 
Le cas du bore pose un problème particulier, car cet atome peut adopter deux types 
d’environnement local, en coordinence 3 ou en coordinence 4. Développer des potentiels qui 
permettent de représenter ces deux types d’environnements dans les bonnes proportions n’est  
pas une tâche facile. Quelques auteurs ont néanmoins proposé des modèles de potentiels pour 
les atomes de bore. 
Un des objectifs de la thèse est de disposer de potentiels performants (c'est-à-dire à même de 
représenter correctement la structure et les propriétés mécaniques des verres) sur une large 
gamme de compositions, et capables en particulier de modéliser correctement l’anomalie du 
bore. 
Nous décrirons dans ce chapitre l’état de l’art pour la modélisation des environnements des 
atomes de bore et le travail fait pour disposer de nouveaux potentiels adaptés aux verres 
nucléaires simplifiés. 
1.1 Potentiels pour les systèmes boratés 
En 1995, Takada, Catlow et Price [3, 4] ont développé un modèle pour simuler la structure des 
cristaux et du verre borate. Ils ont utilisé les potentiels de type Buckingham pour les liaisons 


























où              rij est la distance entre 2 atomes i et j ;  
                 qi, qj sont les charges effectives des atomes ;  
                Bij, ρij et Cij sont les paramètres des potentiels. 
Le potentiel de Morse a été utilisé pour la liaison B-O : 






ij −β−−+=φ  
où               ro est la distance d’équilibre;  
                  Dij, βij sont les paramètres ajustables des potentiels. 
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D’autre part, des termes à trois corps de type harmonique ont été ajoutés : 
( )202
1)( θ−θ=θφ ijkBijk K  
où          θijk est l’angle entre les atomes i, j et k ;  
              θo est l’angle correspondant à l’énergie minimale ;  
              KB est un coefficient qui exprime la force de flexion de la liaison.  
En utilisant des paramètres différents pour les [2]O, [3]O, [3]B et [4]B, ces potentiels simulent 
correctement la structure des cristaux B2O3-I (tous les bores sont tri-coordonnés) et B2O3-II 
(tous les bores sont tétra-coordonnés). Ainsi différents potentiels ont été définis selon la 
coordinence locale des atomes. 
Pour la structure du verre B2O3, une fonction permettant de passer de façon continue d’un 
potentiel à un autre a été ajoutée pour éviter la formation de bore tétra-coordonnés (dans le 
verre B2O3 réel, tous les bores sont tri-coordonnés). La fonction s’écrit sous forme : 






















Lorsque la distance entre 2 atomes r est inférieure à R-D, l’interaction complète entre les 
atomes est considérée mais si r dépasse R+D, l’interaction est annulée. Dans la plage 
intermédiaire, l’interaction est considérée de façon partielle. 
Une coordinence « étendue » est définie par la formule ∑
i
biF . Quand toutes les interactions 
sont complètes, cette valeur équivaut à la coordinence. Quand une interaction est en train de se 
former (c'est-à-dire si sa distance est comprise entre R-D et R+D), la coordinence est 
considérée de façon partielle. 
Le potentiel d’une paire B-O est défini en fonction de la coordinence étendue de l’atome de 
bore. Voici ci-dessous le cas d’une coordinence comprise entre 2 et 3 :  
)()()1()( 32 ijijij rrr αφ+φα−=φ  ;                    22 −=−=α ∑
i
bic FF  
où )(2 ijrφ est le potentiel pour un bore de coordinence 2 et )(3 ijrφ le potentiel pour un bore de 
coordinence 3. Le paramètre α passe de 0 à 1 quand la coordinence passe de 2 à 3 ce qui règle 
le basculement d’un potentiel à un autre. 
Le potentiel de Takada-Catlow-Price (TCP) prend en compte la formation et la rupture des 
liaisons au cours de la simulation. C’est un avantage, mais la durée des calculs est allongée car 
il faut comptabiliser la coordinence des atomes à chaque pas de simulation. 
Cormack et Park ont ajusté des potentiels pour le silicium et l’alcalin pour modéliser un 
système alcalino-borosilicaté. La boîte de simulation est limitée à 500 atomes [5]. 
Un autre modèle avec des charges variables, des paramètres variables pour le champ de force 
B-O, et des termes à 3 corps B-O-B et O-B-O a été développé et validé sur cinq cristaux Li2O-
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B2O3 par Maslyuk et ses collaborateurs [6]. Tout d’abord, la coordinence du bore est 
déterminée sur le réseau cristallin et des paramètres différents sont appliqués pour les 
interactions autour des [3]B et des [4]B. Ce modèle est utilisable pour des cristaux mais n’est 
pas applicable pour les verres car la coordinence du bore évolue avec la composition et avec 
l’historique de fabrication d’un verre, en particulier la vitesse de trempe. 
En 2006, Huang et Kieffer [7, 8] ont également proposé un modèle de potentiel pour simuler 
le verre de borate B2O3. Ce potentiel utilise un terme à trois corps dont les paramètres sont 
fonction de la coordinence du bore et donc évolue au cours de la simulation. Dans ce modèle, 
les charges des atomes peuvent changer avec la coordinence en utilisant une fonction de 
transfert de charge. Mais ce modèle reste également complexe et difficilement utilisable dans 
le cadre d’une composition vitreuse ternaire et pour des systèmes de grande taille. 
1.2 Potentiels pour les systèmes borosilicatés 
Aujourd’hui, les potentiels qui sont utilisés couramment pour modéliser le système 
borosilicaté sont de type Born-Mayer-Huggins (BMH) complétés par des termes à trois corps 
de type Stillinger-Weber (SW) : 
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avec     qi, qj : charges entières des atomes 
            Bij, ρij : paramètres correspondant à la force répulsive entre 2 atomes 
            rij :  distance entre 2 atomes i et j 






















avec     λi , γi : paramètres dépendant de la nature chimique de l’atome i 
            ric : rayon de coupure 
           ijkθ  : angle du triplet (j,i,k) correspondant à l’énergie minimale 
Avec ces potentiels BMH, les verres simulés reproduisent bien les caractéristiques structurales 
[9, 2]. Lors de la simulation de 3 verres sodo-borosilicatés, Gou et al. ont montré que la 
différence maximale pour le pourcentage de bore tétra-coordonnés entre la simulation et le 






CHAPITRE I I I  –  AJUSTEMENT DES POTENTIELS  
 74 
Composition des verres (% molaire)  







B30 70 30 70 70 0 
B50 50 50 50 60 10 
B70 30 70 40 30 10 
 
Tableau III.1: Comparaison du pourcentage de bore entre la simulation par des potentiels 
BMH et le modèle de Yun et Bray [9] 
D’autre part, l’utilisation de charges entières dans le modèle de Born-Mayer-Huggins conduit 
à des modules d’élasticité surestimés par rapport à l’expérience. N. Deladerrière et al.  [10] 
avaient simulé la propagation des ondes acoustiques dans le verre CJ1 pour calculer ses 
propriétés mécaniques. Les valeurs des modules d’élasticité ont montré des écarts avec 
l’expérience (29-43% pour les vitesses de propagation des ondes acoustiques, 70% pour le 
module d’Young, 100% pour le module de compressibilité).  
 
2 Ajustement des potentiels sur la structure et les 
propriétés élastiques 
2.1 Nécessité de développer de nouveaux potentiels 
Pour améliorer la représentation des verres simplifiés, une première étape du travail a consisté 
en l’ajustement de nouveaux paramètres pour obtenir une meilleure description des propriétés 
élastiques et structurales. Trois compositions de verres ont été choisies pour les ajustements 
(voir Tableau III.2). Afin de valider les paramètres des potentiels, des mesures 
expérimentales des modules d’élasticité ont été faites au Laboratoire d’Analyse des Interfaces 
et de Nanophysique (LAIN) de l’Université de Montpellier II. D’autre part, des expériences de 
diffraction de neutrons ont permis d’obtenir les facteurs de structure du verre CJ1. 
 
Composition des verres 
(% molaire) 
 
SiO2 B2O3  Na2O 
Masse 
volumique 







CJ1 67.73 18.04 14.23 2.45 82 45 
SBN 12 59.66 28.14 12.20 2.37 71.8 42 
SBN 55 55.30 14.71 29.99 2.54 69.4 48.6 
 
Tableau III.2 : Compositions et propriétés élastiques des verres utilisés pour ajuster les 
potentiels 
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Il est également nécessaire que les potentiels reproduisent correctement l’effet de trempe. Ito 
et al [11] ont réalisé des calculs sur des verres trempés à différentes vitesses. Lorsque la 
vitesse de trempe augmente, la densité et le module d’Young du verre diminuent et la 
coordinence autour des atomes de bore décroit. On appelle ce phénomène l’effet de trempe 
thermique.  
2.2 Choix des paramètres de départ 
Nous avons tout d’abord utilisé les paramètres fournis dans la littérature pour des verres 
alcalino silicatés. Plusieurs potentiels ont été trouvés : le potentiel de Vessal utilisé pour les 
verres alcalino silicaté [12, 13] et les verres silicatés complexes de 3-5 oxydes [14, 15, 16], le 
potentiel de Matsui utilisé pour les cristaux, les liquides silicatés de 5 oxydes [17, 18, 19] et le 
verre sodo-calcique silicaté [20], et le potentiel Guillot-Sator utilisé pour les matériaux 
silicatés complexes [21]. Mais dans aucun des cas, le bore n’apparait dans les compositions 
vitreuses. 
A cause des charges entières, on ne peut pas utiliser le potentiel de Vessal. Les deux potentiels 
de Matsui et Guillot-Sator utilisent les mêmes valeurs de charge partielle, ils nous ont servi 
comme paramètres de départ. Nous avons choisi les paramètres de Guillot-Sator en raison de 
la forme classique du potentiel. Guillot et Sator (GS) ont ajusté des paramètres pour les 
liaisons Si-O, Na-O et O-O. Ces valeurs ont été validées sur les propriétés thermodynamiques 
de plusieurs matériaux silicatés géologiques ne contenant pas d’oxydes de bore. Nous sommes 
partis de cette base de potentiels, en cherchant un paramétrage adéquat pour la représentation 
des liaisons B-O. 
Pour les interactions B-O, nous avons cherché un potentiel de paires de type Buckingham plus 


























À partir des anciens paramètres des potentiels et de ceux développés par Guillot et Sator, une 
première version du champ de force B-O a été définie (voir Tableau III.3) puis modifiée pour 
reproduire au mieux les propriétés des trois verres. 
Liaison B (eV) ρ (Å) C (eV. Å6) Atome q (e) 
O-O 9027.03 0.265 85.0321 Si 1.89 
B-O 80001.76 0.1443 30.6484 B 1.4175 
Si-O 50329.69 0.161 46.1395 O -0.945 
Na-O 120360.22 0.17 0 Na 0.4725 
 
Tableau III.3: Les paramètres initiaux des potentiels 












             Figure III.1 : Schéma de simulation des verres 
 
À l’aide du code de dynamique moléculaire classique DLPOLY [22], les trois verres du 
tableau III.2 ont été fabriqués. D’abord, une boîte cubique de 1000 atomes dans laquelle les 
atomes Si, B, O, Na sont placés d’une manière aléatoire est équilibrée pendant 100 ps à 5000 
K. Ensuite, la structure est trempée par paliers jusqu’à la température ambiante (300 K). La 
différence de température entre deux paliers successifs est de 100K. La vitesse de trempe est 
égale à 5×1012 K/s. Après la trempe, le verre obtenu a été relaxé dans l’ensemble NPT 
(nombre d’atomes, pression et température constante) en imposant une pression nulle pendant 
20 ps. La Figure III.1 schématise les différentes étapes de fabrication du verre. Au cours des 
simulations, des conditions périodiques sont systématiquement appliquées. Pour le calcul des 
interactions coulombiennes, la sommation d’Ewald complète est considérée [23]. 
La détermination du potentiel B-O final a été effectuée en deux étapes. Dans un premier 
temps, un potentiel à charges non entières mais constantes a été développé. Mais devant la 
difficulté à reproduire précisément toutes les propriétés des verres, une forme plus complexe 
du potentiel a été utilisée en faisant varier les charges avec la composition. Le premier modèle 
sera dénommé « potentiel simple » et le second modèle sera dénommé « potentiel affiné ». 
Les deux étapes du développement du potentiel final sont maintenant successivement 
présentées. 
2.3 Modèle simple : Résultats et discussions 
Une série de calculs par essais et erreurs avec les trois verres CJ1, SBN12, SBN55 a permis de 
reproduire correctement les environnements du bore et du silicium (dB-O = 1.37 – 1.47 Å ; CB 
= 3.73 (CJ1), 3.43 (SBN12), 3.62 (SBN55) ; dSi-O = 1.61 – 1.62 Å ;  CSi = 4). Ci représente ici 
la coordinence de l’atome i et dI-J la distance de premier voisin entre les espèces I et J. Les 
paramètres du potentiel simple sont listés dans le Tableau III.4. À noter qu’une modification 
des paramètres initiaux des interactions Si-O, et Si-Si a été apportée. 
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Liaison B (eV) ρ (Å) C (eV. Å6) Atome q (e) 
O-O 9027.03 0.265 85.0321 Si 1.89 
B-O 221123.36 0.124 35.0019 B 1.4175 
Si-O 45296.72 0.161 46.1395 O -0.945 
Na-O 120360.22 0.17 0 Na 0.4725 
Si-Si 834.40 0.29 0 
Si-B 337.70 0.29 0 
B-B 121.10 0.29 0 
 
 
Tableau III.4 : Les paramètres du modèle de potentiel simple 
2.3.1 Les propriétés structurales 
2.3.1.1 L’environnement local du silicium 













)( 2  
où Nα, Nβ sont les nombres d’atomes de type α et β, V le volume de la boîte de simulation. 
Grâce à la fonction de distribution radiale, on peut trouver la répartition des atomes de type β 
autour des atomes de type α.    
Sur les fonctions de distribution radiale des liaisons Si-O pour les trois verres, le pic montré 
sur la Figure III.2 correspond à la distance de premier voisin Si-O. Cette distance a une 
valeur identique pour les trois verres (d=1.61 Å) et celle-ci reproduit bien la valeur 
expérimentale (dSi-O = 1.61Å [24], 1.60Å [25], 1.62Å [26]). La coordinence du silicium est 
toujours égale à 4 pour les trois verres. Cela montre que tous les atomes de silicium forment 
des tétraèdres SiO4. 
L’environnement tétraédrique des Si se retrouve dans les distributions angulaires O-Si-O. Sur 
la Figure III.3, on observe que les trois distributions O-Si-O sont quasi identiques avec un 
maximum aux alentours de 109.4° en accord avec l’ordre intra tétraédrique déterminé 
expérimentalement  (expérimentalement cet angle vaut entre 109.5 et 109.7o [27, 24]). 
La distribution de l’angle Si-O-Si présente un étalement plus important (Figure III.3). Cet 
étalement a été confirmé par des expériences de diffraction. La position du maximum est en 
accord avec les résultats expérimentaux (144°-147°) [27, 28, 29]. La valeur moyenne de 
l’angle Si-O-Si des verres simulés est indiquée dans le Tableau III.5. 
  




















Figure III.2 : Les fonctions de distribution radiale Si-O des 3 verres (les valeurs des verres 









































Figure III.3 : Les distributions angulaires Si-O-Si et O-Si-O des trois verres (les valeurs des 
verres SBN12 et CJ1 sont décalées verticalement de 2 et 4) 
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2.3.1.2 L’environnement local du bore et du sodium 
Dans les verres borosilicatés, l’environnement local du bore est complexe. Quelques atomes 
de bore prennent un environnement tétraédrique comme SiO4 avec un ion qui joue le rôle de 
compensateur de charge (le sodium dans le verre CJ1). Les autres sont des bores tricoordonnés 
sans compensateur de charge dans un environnement triangulaire. Sur la fonction de 
distribution radiale de la liaison B-O du verre CJ1, nous observons une subdivision du premier 
pic en deux sous pics (voir Figure III.4). Le premier sous pic correspond aux bores tri 
coordonnés (d=1.42 Å) et le deuxième sous pic aux bores tétracoordonnés (d=1.47 Å). La 
valeur expérimentale de la distance B-O varie de 1.37 Å  (pour les [3]B) à 1.47 Å (pour les 
[4]B) [30]. Expérimentalement, la distance moyenne B-O d’un verre borosilicaté dépend de la 
coordinence du bore. Ici, nous avons estimé la distance expérimentale à l’aide de la formule : 
dB-O = 1.37(%[3]B) + 1.47(%[4]B). 
Dans le verre CJ1 simulé, la coordinence du bore est de 3.65. Cela explique pourquoi le 
deuxième sous pic est plus haut que le premier. Par contre, avec le verre SBN12 la 
coordinence simulée du bore vaut 3.55, d’où un premier sous pic plus intense que le second. 
Dans le cas du verre SBN55, le sous pic correspondant aux bores tri coordonnés a disparu car 
leur quantité est plus faible (12% [3]B ). Dans tous les cas, on observe que la distance B-O 
augmente avec la coordinence du bore. Cela a été également confirmé dans des études 



















Figure III.4 : Les fonctions de distribution radiale B-O des 3 verres (les valeurs des verres 
SBN12 et CJ1 sont décalées verticalement de 25 et 50) 
Concernant les distributions angulaires autour du bore, la distribution des angles O-B-O des 
trois verres (voir Figure III.5b) se caractérise par un pic intense dont la position dépend de la 
coordinence du bore. Cela s’explique par le mélange de la forme triangulaire BO3 (Angle 
moyen O-[3]B-O = 118.6o  dans le cristal B2O3-I [31], tous les bores sont tricoordonnés) et de 
la forme tétraèdrique BO4 (Angle moyen O-B-O = 111.6o dans le cristal B2O3-II [32], tous les 
bores sont tétracoordonnés). Comme pour Si-O-Si, l’angle B-O-B présente un étalement plus 
important (voir Figure III.5a). La valeur expérimentale de l’angle B-O-B  est comprise entre 
129.4o dans le cristal B2O3 [31] et 143o dans les verres borates [33]. Les valeurs moyennes des 
angles sont listées dans le Tableau III.5. Sur la Figure III.5, on observe quelques valeurs 
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d’angle B-O-B inférieures à 100o. Ces angles proviennent de structures exotiques autour des 
atomes de bore. Ce sont les anneaux de taille 2 contenant deux atomes d’oxygène 












































(b) Distributions angulaires O-B-O 
Figure III.5 : Distributions angulaires B-O-B et O-B-O des trois verres (les valeurs des 
verres SBN12 et CJ1 sont décalées verticalement de 2 et 4) 
Les propriétés structurales simulées reproduisent bien l’expérience (écart ≤ 5%, voir Tableau 
III.5) exceptée la coordinence du bore du verre SBN55 (écart = 7%). Les coordinences du 
bore sont déterminées par le modèle de Yun et Bray [34, 35, 36]. Suivant ce modèle, au fur et 
à mesure que R augmente, il y a disparition des bores tétra-coordonnés au profit des bores tri-
coordonnés dans des groupements de type métaborate et pyroborate. Ceci expliquerait la 
coordinence expérimentale plus faible du bore dans le verre SBN55 que dans le verre CJ1. 
Avec ce modèle de potentiel nous n’avons donc pas été capables de reproduire précisément la 
structure du verre SBN55.  
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Concernant la distance Na-O, sa valeur expérimentale dépend du rôle du sodium 
(compensateur ou modificateur). Elle varie de 2.29 Å (rôle de modificateur) à 2.62 Å (rôle de 
compensateur) [26, 37]. 
 































Simulation 3.65 4.00 1.45 1.61 2.50 146.7 109.4 124.9 111.5 
Verre SBN12 









Simulation 3.55 4.00 1.44 1.61 2.52 144.8 109.4 126.8 112.3 
Verre SBN55 









Simulation 3.88 4.00 1.47 1.61 2.47 147.9 109.4 134.3 110.1 
 
Tableau III.5 : Propriétés structurales simulées et expérimentales des verres ternaires 
2.3.2 La densité et les modules élastiques 
Tous les verres reproduisent bien les propriétés mécaniques avec des écarts classiques pour ce 
type de potentiel empirique (<20%) (voir Tableau III.6).  Les modules d’élasticité des verres 
ont été calculés à l’aide de GULP [38] par la méthode de minimisation de l’énergie. Pour 
tester cette fonction, nous avons fabriqué un verre de silice avec les potentiels BKS [39]. Le 
module de compressibilité Kb et le module d’Young E calculés sont respectivement de 37.87 
GPa et de 64.98 GPa avec de faibles écarts par rapport à l’expérience (36.9 GPa et 72.3 GPa 
[40]). 
Ensuite l’effet de trempe a été testé. Lors de l’augmentation de la vitesse de trempe de 5×1012 
K/s à 1014 K/s, les densités et les modules d’élasticité des verres diminuent exceptée la densité 
du verre SBN12. Ce phénomène a été observé expérimentalement sur les fibres de verre d’un 
alumino boro silicate de calcium [41]. La diminution de la coordinence du bore dans les verres 
est soulignée dans le Tableau III.6. À noter que la densification des verres lors du 
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 Vitesse de trempe CB ρ (g/cm 3) Kb (GPa) E (GPa) 
Expérience  3,73 2,45 45 82 




Vtrempe = 1014 K/s 3,55 2,45 36,8 65,49 
Expérience  3,43 2,37 42 71,8 




Vtrempe = 1014 K/s 3,51 2,39 29,22 52,86 
Expérience  3,62 2,54 48,6 69,4 




Vtrempe = 1014 K/s 3,78 2,53 36,36 61,44 
 
Tableau III.6 : Propriétés mécaniques des verres ternaires 
2.3.3 Conclusions sur le modèle simple de potentiel B-O 
Cette première version du potentiel modélise correctement les propriétés mécaniques des 
verres et des cristaux. C’est un point positif dans l’optique de la simulation de la fracturation 
des verres. D’autre part, les structures des verres sont correctement modélisées, mise à part 
l’existence de certaines configurations exotiques (anneaux de taille deux et oxygènes 
tricoordonnés). La quantité de ces anneaux dépend de la configuration initiale du liquide. 
Environ 20 à 30% des atomes du bore et 3 à 5% des atomes d’oxygène participent à la 
formation de ces anneaux. 
Nous avons fabriqué un verre de 200 atomes avec ce potentiel mais aucun anneau de taille 
deux n’a été trouvé. Donc il semble que l’apparition des anneaux de taille deux soit liée aux 
interactions à moyenne distance. Expérimentalement, il n’existe pas actuellement de 
confirmation de l’existence d’un tel type d’anneaux. Concernant les atomes d’oxygène 
tricoordonnés, leur existence dans les verres alcalino borosilicatés a été supposée par Zhao, 
Stebbins et al [42, 43]. Nous discuterons de la relation entre la quantité des atomes d’oxygènes 
tricoordonnés et la composition des verres plus loin. 
Un inconvénient du modèle simple est son application à une gamme de composition limitée. 
Concrètement, on a essayé de simuler un verre 70%SiO2-30%B2O3. Expérimentalement tous 
les bores sont tricoordonnés mais dans la structure simulée, une grande quantité des atomes de 
bore se retrouvent dans un environnement tétra coordonné (∼30%). D’autre part, la 
coordinence du bore dans le verre SBN55 reste trop élevée et la décroissance de la 
coordinence du bore pour les valeurs les plus élevées du rapport R n’est pas correctement 
modélisée. Malgré cela, ce potentiel reste utilisable dans le domaine des verres nucléaires 
(SBN12, CJ1). 
Néanmoins, nous avons développé une nouvelle approche pour pallier les inconvénients 
précédents sous la forme d’un potentiel affiné. 
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2.4 Développement du modèle affiné 
La conversion du bore tricoordonné en bore tétracoordonné est un processus qui regroupe 
plusieurs évènements : allongement de la liaison (de 1.37 Å à 1.47 Å), changement de la 
forme triangulaire à la forme tétraédrique, modification de la structure électronique et donc de 
la charge locale (qB3 ≠ qB4), arrivée d’un atome mobile en position de compensateur de charge. 
Cette particularité de l’environnement local du bore rend l’ajustement du potentiel sur une 
large gamme de compositions difficile.  
Nous avons donc cherché un modèle adéquat pour un verre ternaire et dont l’application reste 
raisonnable du point de vue du temps de calcul, ce qui est important dans l’optique de la 
modélisation de la fracturation, la boîte contenant plusieurs dizaines à centaines de milliers 
d’atomes. 
Pour l’ajustement de cette version affinée du potentiel, nous avons utilisé des verres 
supplémentaires pour considérer une gamme de compositions pour laquelle la variation de 
coordinence du bore est importante (voir Tableau III.7). Leurs propriétés élastiques ont été 
étudiées par Maynell et al [44, 45]. Leurs coordinences ont été calculées par le modèle de Yun 
et Bray. Ces verres nous serviront de base pour valider le modèle de potentiel affiné.   
 
Compositions de verres 
(% molaire) 
 
SiO2 B2O3  Na2O 
ρ 
(g/cm 3) E (GPa) Kb (GPa) 
Coordinence 
de bore 
SB  69.5 30.5 0 2.042 34.31 23.74 3.00 
SBN 3 48 48.7 3.3 2.069 35.65 23.47 3.07 
SBN 10 44.4 46.1 9.6 2.181 45.63 28.17 3.21 
 
Tableau III.7 : Compositions et propriétés élastiques des verres supplémentaires 
2.4.1 Modification des paramètres des potentiels  
Avec le modèle de potentiel simple, la coordinence du bore dans le verre SBN55 simulé est 
trop élevée et la non linéarité de l’évolution de la coordinence des atomes de bore avec les 
rapports R et K n’est pas correctement reproduite. 
Pour corriger ces écarts, une forme plus complexe de potentiel a été mise en œuvre, qui 
consiste à faire varier les paramètres d’ajustement avec la composition chimique du verre.  
Cette forme nouvelle de potentiels tire son origine de la réalité physico-chimique des verres 
borosilicatés. Il a été montré d’une part, notamment par des calculs ab initio, que la structure 
électronique autour d’un atome de bore varie avec sa coordinence. Une analyse par la méthode 
de Mulliken a donné des valeurs différentes des charges du [3]B et du [4]B dans les 
groupements BO3H3 et (BO4H4)- [6]. L’utilisation de charges fonction de la coordinence du 
bore est une technique qui a déjà été expérimentée dans des modèles de potentiels antérieurs 
[5, 7] mais ces potentiels sont trop complexes pour modéliser de grands systèmes. 
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D’autre part, la coordinence moyenne des atomes de bore dépend de la composition du verre. 
Il devient alors naturel d’introduire une dépendance entre le champ de force autour d’un 
atome de bore et la composition du verre. C’est pourquoi nous avons considéré des charges 
variables dépendantes de la composition. 
Dans notre modèle, la charge de l’atome de bore est ajustée selon la valeur du rapport R. Le 
choix de la forme analytique de la dépendance a été fait selon la procédure suivante. La 
coordinence moyenne des atomes de bore dans plusieurs compositions vitreuses a d’abord été 
calculée selon les règles déterminées par Yun, Dell et Bray. Les concentrations relatives en 
bore de coordinence 3 et 4 dans ces verres seront notées fB3 et fB4. Nous avons également fait 
l’hypothèse que le rapport des charges des atomes de bore en coordinence respectivement 3 et 
4 reste égal qB4/qB3 = 1.14 [6, 7], avec des rapports qB3 /qO = -1.5, et qB4 /qO = -1.71. 
Nous avons ensuite fait l’hypothèse que le rapport de la charge moyenne de l’atome du bore et 
de la charge de l’oxygène dans un verre SiO2 - B2O3 - Na2O de composition quelconque est 
fonction des rapports qB3/qO et qB4/qO pondérés par les concentrations relatives en bore de 






















q’B est ici la charge effective de l’atome de bore, c'est-à-dire celle qui sera prise en compte 
pour le calcul des interactions coulombiennes. 
Grâce au modèle de Yun, Dell et Bray, les valeurs de fB3 et fB4 sont connues pour chaque 










 sont fixés, il devient possible de tracer l’évolution du 
rapport q’B/q’O en fonction du rapport R. Les courbes obtenues (Figure III.6) ont été ajustées 
















iOB               (1) 
Le résultat de l’ajustement donne :  
C0 = 1.49643; C1 = 0.29504; C2 = −0.2565; C3 = 0.08721; C4 = −0.01323; C5 = 0.00073; 
C6 = 0.00315 (si R > 0.55), C6 = 0 (si R ≤ 0.55). 
Dans la Figure III.6, les valeurs de notre modèle reproduisent bien celles calculées sur le 
modèle de Yun et Bray. Les écarts sont systématiquement inférieurs à 3 %. 













Figure III.6 : Modélisation de la dépendance des charges suivant la composition (---) : 
valeurs calculées sur le modèle de Yun et Bray ; (___) : valeurs ajustées par l’équation (1) 
La charge des autres atomes sera calculée de la manière suivante : 
Considérons une configuration qui contient NSi atomes de Si, NO atomes de O, NB atomes de 
B, NNa atomes de Na. La neutralité du système impose : 
qSi NSi + qO NO + qB NB + qNa NNa = 0 
Dans le cas du modèle de potentiel de Guillot-Sator, les valeurs suivantes sont utilisées : qSi = 
1.89 ; qO = -0.945 ; qB = 1.4175 ; qNa = 0.4725. 
Les valeurs des charges qui seront utilisées dans notre modèle sont différentes mais continuent 
de respecter la neutralité globale du système. On les appelle q’Si , q’O , q’Na. Elles sont 









' ; i = Si, O, Na                     (2) 
Ces équations permettent de faire évoluer les charges de chacun des ions compte tenu de 
l’évolution de la charge de l’atome de bore tout en garantissant la neutralité globale. 
L’ensemble des équations (1) et (2) ne possède qu’une solution (en faisant l’hypothèse que la 
charge des atomes d’oxygène est négative) et permet de déterminer sans ambiguïté la charge 
de chacun des ions pour une composition donnée. 
Une fois les charges des ions déterminées, reste à ajuster les autres paramètres des potentiels 
de paires pour reproduire au mieux les structures et les propriétés mécaniques des verres 
alcalino-borosilicatés. Il est apparu nécessaire, au cours de cette étape, d’introduire une 
flexibilité supplémentaire dans le champ de force B-O en faisant varier les paramètres du 
terme répulsif avec la composition pour garantir une bonne reproduction de la distance B-O. 
Nous avons donc supposé que le paramètre AB-O du potentiel B-O qui exprime l’intensité de la 
force répulsive entre le bore et l’oxygène évolue avec le rapport R* selon : 
AB-O = f (R*) 









































R* dépend donc des rapports R et K. Par une méthode essais - erreurs, la relation entre le 
paramètre AB-O et le rapport R* a été progressivement affinée. Finalement, nous avons obtenu 












Avec a0 =180390.53; a1 = 47166.67; a2 = −43827.65; a3=210268.55; a4 = −52520.42; a5 = 
−139041.69 
Le  
Tableau III.8 contient les valeurs des paramètres ajustables des autres paires atomiques. Des 
termes répulsifs Si-Si, Si-B et B-B ont été ajoutés pour éviter la formation de structures 
exotiques de taille 2 (2 [4]B et 2 [3]O). Nous allons maintenant comparer les résultats obtenus 
avec l’expérience. 
 
Liaison Aij (eV) ρij (Å) Cij (eV. Å6) 
Si-O 45296.72 0.161 46.1395 
Na-O 120360.22 0.17 0 
O-O 9027.03 0.265 85.0321 
Si-Si 834.40 0.29 0 
Si-B 337.70 0.29 0 
B-B 121.10 0.35 0 
 
Tableau III.8 : Paramètres des potentiels Si-O, Na-O, O-O, Si-Si, Si-B, et B-B 
2.4.2 Propriétés structurales 
Pour la validation des potentiels empiriques, les six verres du tableau 2 sont utilisés. Les 
fonctions de distributions radiales et les distributions angulaires de ces 6 verres sont 
présentées sur les figures III.7, III.8 et III.9. 
Concernant l’environnement local des atomes de silicium, comme pour le modèle simple, la 
distance de premier voisin Si-O, mesurée comme la position du premier pic sur la fonction de 
distribution radiale (voir Figure III.7a), conserve une valeur identique pour les six verres   
(dSi-O = 1.61Å) en accord avec la valeur expérimentale dSi-O = 1.60 -1.62 Å. La coordinence 
des atomes de silicium reste toujours égale à 4 pour les six verres. Les valeurs simulées de la 
distance Si-Si (Tableau III.9) varient légèrement mais restent proches de la valeur 
expérimentale (dSi-Si = 3.08 Å [24]). 
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Sur la Figure III.9a, on observe que les six distributions O-Si-O sont toutes quasi identiques.  
Le maximum est aux alentours de 109.4° (expérience : 109.5 et 109.7o). Le désordre du réseau 
amorphe est plus visible sur l’étalement de la distribution des angles Si-O-Si (Figure III.9b). 
La position du maximum de l’angle Si-O-Si est en accord avec les résultats expérimentaux 
(144°-147°). La valeur moyenne de l’angle Si-O-Si des verres simulés varie de 143.1o à 
147.7o (Tableau III.9). 
Sur la fonction de distribution radiale de la paire B-O, nous observons également pour les trois 
verres CJ1, SBN55, SBN12 une subdivision du premier pic en deux sous pics (Figure III.7b). 
Le premier et le deuxième sous pic correspondent respectivement aux atomes de bore tri-
coordonnés et de bore tétra-coordonnés. À noter que nous avons estimé la distance 
expérimentale à l’aide de la formule : dB-O = 1.37(%[3]B) + 1.47(%[4]B). Les coordinences du 
bore quant à elles sont estimées à l’aide du modèle de Yun et Bray.
 
Dans le verre CJ1 simulé, la coordinence du bore est de 3.72. Il contient donc une majorité 
d’atomes de bore en coordinence 4 et cela explique pourquoi le second sous pic de la fonction 
de distribution radiale B-O est plus haut que le premier. En revanche, dans le verre SBN12, la 
coordinence simulée du bore vaut 3.41, d’où un premier sous pic plus intense que le second. 
Dans le verre SBN55 (CB = 3.58), l’intensité des deux sous pics est du même ordre, ce qui 
traduit le peu d’écart entre la concentration des atomes de bore tri-coordonnés et celle des 
atomes de bore tétra-coordonnés. Pour les verres présentant des faibles coordinences 
moyennes autour des atomes de bore (SBN10 : CB= 3.23 et SBN3 : CB = 3.09), le second sous 
pic décroît jusqu’à disparaître dans le cas du verre SB (CB = 3.01). 
Dans tous les cas, on observe que la distance B-O augmente avec la coordinence du bore 
(Tableau III.9), ce qui est logique puisque les atomes d’oxygène sont plus éloignés d’un 
atome de bore de coordinence 4 que d’un atome de bore de coordinence 3. L’augmentation de 
la coordinence moyenne des atomes de bore se traduit par un décalage du premier pic sur les 
fonctions de distributions radiales B-B et Si-B (Figure III.8a et b). La distance B-B change 
de 2.69 Å (verre SB) à 2.80 Å (verre CJ1) et Si-B de 2.80 Å à 2.91 Å respectivement. 
L’allongement de la distance B-O localement se traduit par un éloignement supérieur entre 
cations en position de seconds voisins. 
Concernant les distributions angulaires autour du bore, le pic maximum de la distribution des 
angles O-B-O des six verres (Figure III.9c) dépend de la coordinence du bore. Ceci 
s’explique logiquement par le mélange de la forme triangulaire BO3 et de la forme 
tétraèdrique BO4. Les valeurs moyennes des angles sont listées dans Tableau III.9. 
L’environnement autour des atomes de sodium est de nature différente car cet ion est moins 
lié au réseau polymérisé et peut adopter soit un rôle de compensateur de charge (dNa-O= 
2.62Å), soit un rôle de modificateur (dNa-O= 2.29Å). Takahashi et al. en étudiant les verres 
alcalino-borosilicatés de type xA2O - B2O3 - rSiO2 (0.01 < x < 2.0, r = 1 et 2, A = Na et K) 
[46] ont trouvé que les atomes de sodium sont essentiellement compensateurs autour des 
groupements BO4 dans la gamme x<0.55-0.6. Lorsque x dépasse ce seuil, le nombre d’atomes 
de sodium modificateurs augmente de plus en plus. Ici, la dépendance du rôle des atomes de 
sodium avec la composition est retrouvée. Dans les trois verres SBN3, SBN10, SBN12 (x = 
0.07 ; 0.21 ; 0.43), les atomes de sodium sont principalement compensateurs et la distance Na-
O est égale à 2.53 Å. Lorsque x = 0.78 (verre CJ1), certains atomes de sodium deviennent 
modificateurs et la distance Na-O diminue légèrement (dNa-O = 2.51 Å). Les modificateurs 
deviennent majoritaires dans le cas du verre SBN55 (x = 2.04), ce qui contribue à diminuer 
encore plus fortement la distance Na-O (dNa-O = 2.46 Å). Cette évolution de l’ordre local 
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autour des atomes de sodium se retrouve dans les fonctions de distributions radiales Si-Na et 
B-Na (Figure III.8c et d). La distance B-Na dépend systématiquement du rôle du sodium. 
Quand il est compensateur, le sodium se positionne près d’un groupe BO4 et la distance B-Na 
est égale à 3.0 Å. En revanche, le sodium s’éloigne du bore quand il est modificateur  (dB-Na = 
3.4-3.6 Å). D’autre part, 1orsqu’un atome de sodium joue un rôle de compensateur sur le 
réseau boraté (verres SBN3, SBN10, SBN12), la distance Si-Na qui dépend de 
l’environnement borate voisin est d’environ 3.2-3.4 Å. Mais si certains atomes de sodium 
deviennent modificateurs sur le réseau silicaté (verres CJ1, SBN55), il apparait un pic 
correspondant à la distance 3.8 Å. Cette distance coïncide avec la valeur expérimentale 
obtenue sur le verre sodo-silicaté dont tous les sodiums sont modificateurs [47].  
Les fonctions de distributions radiales O-O (Figure III.7d) présentent deux sous pics du fait 
de la présence d’entités locales de natures différentes : tétraèdres (SiO4, BO4) et triangles 
(BO3). Le premier pic correspond aux distances O-O dans les entités BO3 et BO4 et le second 
aux distances O-O dans les entités SiO4. 
Pour conclure, au point de vue des propriétés structurales, le modèle de potentiels mis en place 
présente de bonnes performances par rapport à ce qui est couramment observé dans la 













































































Figure III.7 : Fonctions de distributions radiales (a) Si-O, (b) B-O, (c) Na-O, (d) O-O (chaque 
courbe est décalée verticalement) 
(a) (b) 
(d) (c) 



















































































Figure III.8 : Fonctions de distributions radiales  (a) B-B, (b) Si-B, (c) Si-Na, (d) B-Na 



































































































Figure III.9 : Distributions angulaires (a) O-Si-O, (b) Si-O-Si, (c) O-B-O, (d) B-O-B (chaque 
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dB-O (Å) CB 
Verres 

















SB 1.37 1.37 3.01 3.0 - 3.06 143.1 109.35 143.4 119.4 
SBN3 1.38 1.38 3.09 3.07 2.53 3.16 144.74 109.38 139.49 115.94 
SBN10 1.39 1.39 3.23 3.21 2.53 3.08 144.57 109.37 140.24 115.63 
SBN12 1.41 1.41 3.41 3.43 2.53 3.13 145.16 109.4 141.99 113.73 
CJ1 1.45 1.44 3.72 3.73 2.51 3.15 145.73 109.39 138.41 111.14 
SBN55 1.44 1.43 3.58 3.62 2.46 3.16 147.69 109.38 151.70 112.17 











Tableau III.9 : Propriétés structurales des verres simulés 
 
2.4.3 Comportement des oxygènes non pontants et tricoordonnés  
Le Tableau III.10 compare la concentration des oxygènes non pontants (ONP) estimée par le 
modèle de Yun et Bray avec celles des verres simulés. À noter que le modèle de Yun et Bray 
est un modèle théorique fondé sur les résultats expérimentaux de RMN. Il y a toujours des 
différences entre la coordinence du bore estimée par le modèle de Yun et Bray et la valeur 
expérimentale. Concrètement, selon Yun et Bray, dans le verre SBN12 tous les atomes de 
sodium sont compensateurs de charge. Mais la coordinence expérimentale des atomes de bore 
dans le verre SBN12 déterminée par RMN et XANES présente un écart avec celle issue du 
modèle de Yun et Bray (Y&B : 3.43 ; RMN : 3.34 ; XANES : 3.37) [48]. Donc dans le verre 
SBN12 réel, certains atomes de sodium se comportent en modificateurs de réseau, ce qui 
explique la coordinence expérimentale plus faible autour des atomes de bore. La concentration 
en ONP dans le verre SBN12 n’est donc pas nulle, ce que reproduit correctement le modèle de 
potentiel proposé ici. 
De même, le nombre d’atomes d’oxygènes non pontants du verre CJ1 simulé est égal à 2,8%. 
Selon le modèle de Yun et Bray, le nombre d’oxygène non pontant dans le verre CJ1 serait 
d’environ 1%. Il y a également une différence entre ces valeurs mais l’écart est faible. D’autre 
part, la différence dans le cas du verre SBN55 est très faible.  
Zhao et al. [49] ont étudié des verres à base de SiO2-B2O3-BaO par résonnance magnétique 
nucléaire MAS et 3QMAS (magic-angle spinning and triple quantum) pour analyser les sites 
des oxygènes non pontants et tricoordonnés. Ils trouvent que la concentration en oxygènes 
tricoordonnés dépend de la composition des verres (Tableau III.11) et des rapports R et K. 
Les potentiels développés ici simulent des structures qui contiennent également une faible 
proportion d’atomes d’oxygènes en coordinence 3 en accord avec l’expérience (Tableau 
III.11). Cet accord reste qualitatif car nous n’avons pas les moyens expérimentaux de 
quantifier la concentration en atomes d’oxygènes de coordinence 3 dans les verres. 
 
CHAPITRE I I I  –  AJUSTEMENT DES POTENTIELS  
 92 
% NBO Verre R K 
Simulé Y&B 
% [3]O  
SBN3 0.07 0.99 0.97  0.64 
SBN10 0.21 0.96 1.99  2.48 
SBN12 0.43 2.12 2.64 0 1.81 
CJ1 0.79 3.75 2.8 1 1.98 
SBN55 2.04 3.76 23.17 23 0.18 
 
Tableau III.10 : Concentration d’atomes d’oxygène non pontants (ONP) et tricoordonnés 
[3]O dans les verres simulés 
  
Verres R=[BaO]/[B2O3] K=[SiO2]/[B2O3] %NOB % [3]O 
BBS252  0,46 0,46 26-30,1% 5,6% 
BBS352 0,58 0,5 5,1-6,8% 4,0% 
BBS433 1,33 1,00 4,1-4,8% 1,3% 
 
Tableau III.11 : Concentration d’atomes d’oxygène non pontants (ONP) et de [3]O dans les 
verres SiO2-B2O3-BaO [49] 
2.4.4 Facteur de structure 
Afin d’estimer la validité de la structure globale du verre simulé, une expérience de diffraction 
des neutrons a été réalisée sur le verre CJ1 au Laboratoire Léon Brillouin (CEA, France). Le 
facteur de structure a ainsi été obtenu. D’autre part, le facteur de structure du verre simulé a 
été déterminé à l’aide de la formule de Faber – Ziman [50]: 









où Sαβ (q) est le facteur de structure partiel correspondant à la paire α - β, ρo est la densité, q 
est le vecteur de diffusion, gαβ(r) est la fonction de distribution radiale de la paire α - β.  
La courbe expérimentale correspond à : 





avec cα = Nα/N, Nα est la concentration atomique de l’espèce α, N est le nombre total 
d’atomes, αb et βb  sont les longueurs de diffusion des neutrons pour les éléments α et β. Les 
valeurs des longueurs de diffusion sont issues des bases de données [51]. 
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On peut observer sur la Figure III.10 que le facteur de structure du verre simulé reproduit 
bien l’expérience, avec un écart un peu plus important sur le premier pic. Ce décalage dans la 
région des petits vecteurs de diffusion a déjà été observé par d’autres auteurs. Il est possible 
que ce pic corresponde à des arrangements à plus longue distance difficiles à reproduire par 
les méthodes de simulation moléculaire pour des raisons de taille ou de temps. 
Pour corriger les écarts entre les facteurs de structure expérimental et simulé, un ajustement 
par la méthode « Reverse Monte Carlo » a été fait par L. Cormier (IMPMC, Université Paris 
VI). La Figure III.10 montre qu’il est possible de corriger le modèle atomique pour éliminer 
les écarts sur le facteur de structure. Il devient ainsi possible de comparer la structure 
« affinée » avec la structure atomique initiale pour mettre en évidence les modifications des 
fonctions de distribution radiales. Les fonctions de distribution radiales avant et après 
affinement ne montrent pas de différences majeures.  D’autre part, l’écart des coordinences 
des atomes (bore, silicium), des angles et de la distribution des anneaux entre la structure 





Figure III.10 : Facteur de structure du verre CJ1 expérimental (Exp), simulé par Dynamique 
Moléculaire (MD), puis corrigé par la méthode «Reverse Monte Carlo » (RMC) 
 
  








Coordinence de Si 4.0 3.99 
Coordinence de B 3.7 3.61 
Distance Si-O (Å)  1.61 1.62 
Distance B-O (Å) 1.45 1.44 
Distance Na-O (Å) 2.53 2.56 
Angles (o) 
Si-O-Si 145.42 147.96 
O-Si-O 109.39 108.89 
B-O-B 127.46 123.24 
O-B-O 111.18 110.85 
Si-O-B 139.83 139.44 
Pourcentage d’anneaux (%) 
Taille 2 2.76 2.48 
Taille 3 6.04 5.50 
Taille 4 27.12 27.48 
Taille 5 47.15 45.21 
Taille 6 13.30 15.07 
Taille 7 3.11 2.66 
Taille 8 0.35 1.24 
Taille 9 0.17 0.35 
 
Tableau III.12 : Comparaison des propriétés structurales du verre CJ1 initial et affiné par 
RMC 
 
2.4.5 Densité et modules élastiques 
Pour tous les verres, les propriétés mécaniques sont bien reproduites avec des écarts classiques 








ρ (g/cm3) Kb (GPa) E (GPa) 
Verres 
Cal. Exp. Cal. Exp. Cal. Exp. 
SB 1.98 2.04 19.0 23.7 30.0 34.3 
SBN3 2.10 2.07 20.2 23.5 35.9 35.7 
SBN10 2.24 2.18 24.9 28.2 45.6 45.6 
SBN12 2.373 2.37 33.9 42 65.4 71.8 
CJ1 2.457 2.45 40.6 45 76.0 82 
SBN55 2.57 2.54 40.5 48.6 57.7 69.4 
 
Tableau III.13 : Propriétés mécaniques des verres simulés 
 
 
2.4.6 Validation du modèle sur un cristal de Reedmergnerite 
Avec le potentiel mis au point, nous avons calculé les propriétés macroscopiques du réseau 
cristallin de la Reedmergnerite (composition NaBSi3O8 avec tous les atomes de bore en 
coordinence 4). Les propriétés expérimentales du réseau sont listées dans le tableau III.14 et 
comparées avec les valeurs simulées. Toutes les propriétés structurales reproduisent bien 
l’expérience [52].  
Le module de compressibilité vaut 64.34 GPa, ce qui est inférieur d’environ 8-10% à la valeur 
expérimentale (68.7 GPa [53]). Pour le module d’Young, comme ce cristal est un matériau 
anisotrope, il se déforme différemment selon les axes. Lorsqu’une pression uniforme est 
appliquée au matériau, la déformation selon l’axe X représente 62% de la déformation totale 
(ε1/(ε1+ε2+ε3)=0,62) [54]. Connaissant les valeurs des déformations de la Reedmergnerite 
lorsqu’une pression est appliquée [54], nous sommes en mesure d’estimer la valeur moyenne 
du module d’Young à environ 110.4 GPa. Celle-ci est proche de la valeur calculée. À noter 
que les résultats de la simulation reproduisent également l’anisotropie du cristal avec un 
module d’Young plus petit suivant l’axe X (44.5) et plus important pour les deux autres axes 
(146.4-165.1). 
La densité du cristal a été calculée à l’aide du volume d’équilibre estimée par GULP. Le 
décalage entre la masse volumique simulée et expérimentale est de 0.05 g/cm 3 soit un écart de 
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Propriétés Expérience Simulation 
Longueurs du réseau  
a (Å) x b (Å) x c (Å)    
 
7.84 x 12.37 x6.81 
 
7.41 x 12.66 x 6.80 
Angles du réseau  
α (o) ; β (o) ; γ (o) 
 
93.32 ; 116.37 ; 92.04 
 
93.0 ; 115.7 ; 91.9 
dSi-O (Å) 1.61 1.60 
dB-O (Å) 1.47 1.47 
dNa-O (Å) 2.54 2.60 
Angle O-B-O (o) 109.41 109.46 
Angle O-Si-O (o) 109.41 109.41 
Angle Si-O-Si (o) 142.24 145.51 
Angle Si-O-B (o) 135.57 135.88 
Densité (g/cm3) 2.78 2.83 
Kb (GPa) 68.7 64.34 
E (GPa) 110.4 119.4 
 
Tableau III.14 : Propriétés structurales et mécaniques du cristal de Reedmergnerite 
 
2.5 Impact de la modification des charges 
Afin d’analyser l’impact de la dépendance des charges avec la composition, deux verres, 
SBN12 et CJ1, dont les charges sont modifiées (on les appelle SBN12’ et CJ1’) ont été 
comparés avec deux verres SBN12 et CJ1 simulés en utilisant les charges initiales (les valeurs 
du modèle de Guillot-Sator). Les propriétés structurales des 4 verres sont rassemblées dans le 
Tableau III.15. Hormis la modification des charges, la simulation de la fabrication des deux 
verres a été effectuée avec les mêmes potentiels et dans les mêmes conditions. 
Concernant l’environnement autour des atomes de silicium, une différence apparait sur 
l’intensité du premier pic de la fonction de distribution radiale Si-O. La coordinence, la 
distance ainsi que les distributions angulaires présentent des valeurs quasi identiques (Figure 
III.11 et Figure III.12). Par contre, l’environnement autour des atomes de bore est plus 
fortement modifié. L’élargissement des deux sous pics de la fonction de distribution radiale B-
O des verres SBN12’ et CJ1’ amplifie la différence entre les atomes de bore tricoordonnés et 
tétracoordonnés. Le bore tétracoordonné est distant de 1.47 Å (CJ1’) et 1.46 Å (SBN12’) de 
l’oxygène tandis que la distance de [3]B-O est égale à 1.40 Å (CJ1’) et 1.39 Å (SBN12’). La 
distance moyenne est plus proche de la valeur expérimentale dans le cas de la modification 
des charges. D’autre part, l’utilisation de charges dépendant de la composition permet d’éviter 
la formation de certaines structures locales exotiques (en particulier des anneaux de taille deux 
avec deux [4]B et deux [3]O). 
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Le pic plus intense sur la distribution angulaire B-O-B montre un accroissement de l’ordre en 
second voisin autour du bore. 
Sur la Figure III.11b et d, on observe une augmentation de la distance Na-O liée au nombre 
supérieur d’atomes de sodium en compensateur de charge dans les verres dont les charges 




































SBN12 3.38 4.00 1.42 1.61 2.50 145.38 109.36 138.60 113.93 
SBN12’  3.41 4.00 1.41 1.61 2.53 145.16 109.4 141.99 113.73 
 
 
































CJ1 3.62 4.00 1.46 1.61 2.48 146.30 109.39 134.11 111.76 
CJ1’  3.72 4.00 1.45 1.61 2.51 145.73 109.39 138.41 111.14 
 
Tableau III.15 : Propriétés structurales des verres SBN12, CJ1 (charges d’origine) et 
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Figure III.11 : Fonctions de distributions radiales (a) Si-O, B-O des verres SBN12, SBN12’, 
(b) Na-O des verres SBN12 et SBN12’, (c) Si-O, B-O des verres CJ1, CJ1’, (d) Na-O des 
verres CJ1 et CJ1’ 
(a) (b) 
(d) (c) 










































































Figure III.12 : Distributions angulaires (a) Si-O-Si et O-Si-O des verres CJ1 et CJ1’, (b) B-
O-B et O-B-O des verres CJ1 et CJ1’ , (a) Si-O-Si et O-Si-O des verres CJ1 et CJ1’, (b) B-O-
B et O-B-O des verres CJ1 et CJ1’ 
 
Les propriétés mécaniques des verres SBN12’, CJ1’ sont également légèrement mieux 
reproduites. Une baisse de la densité et une augmentation des modules d’élasticité sont 
observées lorsque le potentiel dépendant de la composition est utilisé (Tableau III.16). 
L’écart entre les valeurs simulées et expérimentales se réduit. 
 
 SBN12  SBN12’ SBN12_exp CJ1  CJ1’ CJ1_exp 
ρ (g/cm 3) 2.378 2.373 2.37 2.473 2.457 2.45 
Kb (GPa) 33.39 33.9 42 40.48 40.56 45 
E (GPa) 58.8 65.4 71.8 73.75 75.96 82 
 
Tableau III.16 : Propriétés mécaniques des verres SBN12, CJ1 (charges d’origine) et 
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3 Conclusion sur l’ajustement des potentiels 
Nous avons présenté les performances de potentiels empiriques dépendant de la composition 
pour des verres à base de SiO2-B2O3-Na2O. L’introduction d’une dépendance des potentiels 
avec la composition s’est avérée nécessaire pour reproduire correctement l’anomalie du bore, 
c'est-à-dire l’évolution non linéaire de la coordinence des atomes de bore avec la composition. 
À la fois les charges et la partie répulsive du potentiel B-O sont rendues dépendantes de la 
composition ce qui nous a permis de reproduire avec une bonne précision les propriétés 
structurales et mécaniques d’un ensemble de verres dans une large gamme de rapports 
[Na2O]/[B2O3]. Pour l’un des verres, la structure globale a été correctement reproduite c'est-à-
dire avec un facteur de structure simulé proche du facteur de structure expérimental.    
D’une façon plus générale, la technique consistant à introduire une dépendance entre la charge 
des ions et la composition est une voie qui pourrait permettre d’améliorer la simulation 
d’autres compositions vitreuses contenant des formateurs de réseau susceptibles, à l’image des 
atomes de bore, d’adopter plusieurs types d’environnements locaux. D’autre part, la simplicité 
des potentiels permet de simuler des systèmes de grandes tailles.  
4 Simulation de grands systèmes 
Dans la simulation de la fracturation du verre, on a besoin d’un système suffisamment grand 
pour reproduire correctement tous les processus structuraux ainsi que l’évolution mécanique. 
Nous avons donc testé l’effet de taille sur les différentes boîtes de simulation. Si la structure 
du verre est confirmée pour de plus grandes tailles, nous pourrons procéder à l’étape de 
fracturation. 
Trois systèmes du verre CJ1 contenant respectivement 1000, 10 000, et 100 000 atomes ont 
été fabriqués en utilisant le schéma de la Figure III.1. La vitesse de trempe est égale à 5×1012 
K/s. Nous allons analyser leur structure à courte, moyenne et longue distances. 
Dans ce paragraphe, sont comparées les fonctions de distribution radiale instantanées entre les 
systèmes de taille différentes. 
À courte et moyenne distances, nous considérons les distributions radiales et angulaires. Sur 
les distributions radiales Si-O, B-O et O-O (Figure III.13), nous observons une différence sur 
le premier pic entre 1000 et 10 000 atomes. Ce pic possède une intensité plus grande et une 
forme plus étroite dans le cas du verre de 1000 atomes. Sur les seconds pics des g(r) Si-O et 
B-O, une fluctuation plus importante est observée dans le cas du système de 1000 atomes. Elle 
provient d’un effet statistique. Les seconds voisins oxygène autour du silicium ou du bore sont 
moins nombreux dans le cas du système de 1000 atomes. La distribution radiale Na-O fluctue 
également davantage dans le verre de 1000 atomes (Figure III.13). L’effet de taille est donc 
notable dans le cas du verre de 1000 atomes. D’autre part, on ne constate pas d’effet de taille 
entre 10 000 et 100 000 atomes sur les distributions Si-O, B-O, Na-O et O-O.       



































































































































Figure III.13 : Distributions radiales (a)-(b) 1er et 2ème pic de Si-O, (c)-(d) 1er et 2ème pic de 
B-O, (e)Na-O et (f) O-O  
La Figure III.14 compare les autres distributions radiales entre le système de 10 000 et 100 
000 atomes. Le système de 10 000 atomes présente pour les g(r) Si-Si, B-B, et Si-B une petite 
fluctuation qui devient plus importante pour les g(r) Si-Na, B-Na et Na-Na. Il est possible que 
le nombre de sodium trop petit soit responsable de cet effet statistique. D’autre part, on 
observe un étalement sur le premier pic des g(r) Si-Na et B-Na. Cet étalement est issu des 
environnements complexes des polyèdres autour du sodium. 
















































































































Figure III.14 : Distributions radiales (a)Si-Si, (b)Si-Na, (c)Na-Na, (d)B-B, (e)B-Na et (f) Si-B  
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Figure III.15 : Les distributions angulaires (a) O-Si-O, (b) Si-O-Si, (c) O-B-O, (d) B-O-B des 
systèmes du verre CJ1 
Sur les distributions angulaires (Figure III.15), aucun effet de taille n’a été trouvé pour les 
angles O-Si-O et O-B-O. Pour les angles Si-O-Si et B-O-B, nous observons la stabilisation du 
résultat à partir de 10 000 atomes. La structure du verre n’évolue plus au-delà de cette taille. 
À longue distance, nous avons analysé la distribution de taille des anneaux. Sur la Figure 
III.16 et le Tableau III.17, nous ne trouvons pas de différence majeure entre les systèmes de 
10 000 et 100 000 atomes.  
D’autre part, on peut observer des petites différences des valeurs des coordinences, des 
distances, et des angles entre les systèmes de 1000 et 10000 atomes. Les écarts entre ces 
valeurs deviennent presque nuls lorsque le nombre d’atomes varie de 10000 à 100000 atomes. 



















Coordinence de Si 4 4 4 
Coordinence de B 3.72 3.69 3.7 
Distance Si-O (Å) 1.61 1.61 1.61 
Distance B-O (Å) 1.455 1.446 1.447 
Distance Na-O (Å) 2.51 2.5 2.5 
Angle Si-O-Si (o) 145.72 145.4 145.08 
Angle O-Si-O (o) 109.39 109.38 109.38 
Angle B-O-B (o) 138.41 138.91 140.51 
Angle O-B-O (o) 111.14 111.27 111.2 
Angle Si-O-B (o) 142.44 142.72 142.72 
    
Distribution des anneaux 
Taille 2 (%) 0.34 0.48 0.66 
Taille 3 (%) 3.56 5.07 4.44 
Taille 4 (%) 37.12 28.31 30.30 
Taille 5 (%) 40.00 44.13 44.12 
Taille 6 (%) 17.29 18.27 17.55 
Taille 7 (%) 1.69 3.33 2.67 
Taille 8 (%) 0.00 0.38 0.25 
Taille 9 (%) 0.00 0.02 0.02 
Tableau III.17 : Les propriétés structurales du verre CJ1 pour des systèmes de 1000, 10000 et 
100000 atomes 




























Figure III.16 : Les distributions de la taille d’anneaux des systèmes du verre CJ1 
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Simulation de la fracturation 


















1 Simulation de la fracturation des verres par Dynamique 
Moléculaire 
Pour simuler la fracturation des verres nucléaires simplifiés, nous avons commencé par utiliser 
la Dynamique Moléculaire classique. La faisabilité de la fracturation d’un verre par 
Dynamique Moléculaire a été démontrée dans des études antérieures [1, 2]. L’utilisation de 
cette méthode nous permettra d’analyser le comportement du matériau à l’échelle atomique 
lors de la fracturation. Il est possible de simuler de grands systèmes de plusieurs milliers à 
millions d’atomes en utilisant DLPOLY 3, un code de calcul libre dont les performances sont 














Figure IV.1 : L’échantillon du verre pour la fracturation en DM 
 
L’échantillon a une forme de parallélépipède rectangle. Les dimensions de l’échantillon sont 
LX x LY x LZ. Une encoche initiale est créée en enlevant un certain nombre d’atomes sur l’un 
des bords de l’échantillon. La profondeur et la hauteur de l’encoche valent PE et HE. Dans le 
Tableau IV.1, N représente le nombre total d’atomes. Les caractéristiques des échantillons 
utilisés pour la fracturation sont listées dans le tableau ci-dessous.  
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N LX LY LZ PE (Å) HE (Å) 
1 CJ1 4.10-4 ; 
12.10-4 
98000 248.7 49.7 99.5 30 20 
2 SBN12 4.10-4 98000 247.9 49.6 99.2 30 20 
3 SBN55 4.10-4 98000 247.1 49.4 98.8 30 20 
 
Tableau IV.1 : Paramètres des échantillons des verres sains 
Les potentiels utilisés sont ceux décrits au chapitre précédent. Les conditions aux limites sont 
périodiques selon les axes X et Y. Nous avons supprimé les conditions périodiques le long de 
l’axe Z pour permettre l’application d’une contrainte extérieure. Supprimer les conditions 
périodiques le long de cet axe engendre des effets de surface. Afin d’éviter ces effets, nous 
avons gelé deux couches atomiques sur les surfaces basse et haute de l’échantillon. 
L’épaisseur de chaque couche gelée doit être supérieure au rayon de coupure des potentiels et 
nous avons choisi une épaisseur de 11,5 Å. Chaque couche contient environ 11 000 atomes. 
Pour appliquer la traction à l’échantillon, on impose des déplacements progressifs sur les 
atomes des couches gelées selon la direction Z. Le déplacement a été appliqué à chaque pas 
selon la vitesse de traction choisie. La démarche d’application de la déformation est similaire 
avec celle utilisé par L. Van Brutzel [1] et C. Rountree [3]. Pour éviter de rajouter des effets 
thermiques au processus de fracturation, nous avons imposé une température de 5 K à 
l’ensemble de la boîte de simulation. 
 
2 Méthode d’analyse de la fracturation des verres 
2.1 Calcul des contraintes et de la taille de la process zone  
2.1.1 La contrainte globale 
Afin d’analyser le comportement mécanique de l’échantillon au cours de la fracturation, il est 
utile de déterminer la contrainte à l’échelle atomistique. En 1950, Irving et Kirkwood [4] ont 
proposé une formule de calcul de la contrainte fondée sur le théorème de viriel de Clausius 
[5]. Ensuite, certains auteurs [6,7] ont utilisé cette définition pour calculer la contrainte dans 
un système simulé par Dynamique Moléculaire. Ultérieurement, cette définition a été utilisée 
couramment en simulation atomistique pour comprendre le comportement mécanique des 
matériaux [8, 9, 10].  
La contrainte de viriel (virial stress) dans un volume V se compose de deux parties : la partie 
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où i,j sont les directions (x, y ou z) ; N le nombre des atomes voisins de l’atome m, mnjf la 
force (suivant la direction j) engendrée par l’atome n sur l’atome m, mnix  la ième coordonnée 
du vecteur reliant les atomes m et n, V le volume total, mm la masse et vm la vitesse de l’atome 
m.  
Certains auteurs ont étudié l’équivalence entre la contrainte de viriel et la contrainte de 
Cauchy. En 2003, M. Zhou [11] a conclu que la seule partie potentielle était équivalente à la 
contrainte de Cauchy, mais, ultérieurement, d’autres auteurs ont infirmé cette conclusion en 
montrant qu’il était nécessaire de prendre en compte les termes potentiels et cinétiques de la 
contrainte pour retrouver la contrainte de Cauchy dans un fluide [12] ou un solide en thermo-
élasticité [13]. Dans nos simulations, la température est fixée à une valeur très basse (5K), par 
conséquent le terme cinétique n’affecte pas beaucoup la valeur de la contrainte. 
2.1.2 Détermination de la process zone à l’aide du champ de déplacement 




Figure IV.2 : Schéma d’une entaille en V aiguë 
En pointe de l’entaille, il existe une zone de singularité des contraintes. À cause de la 
concentration des contraintes, le comportement du matériau peut dépasser le seuil d’élasticité 
dans cette zone et il se forme une zone de plasticité. Au delà de cette zone, le matériau 
présente toujours un comportement élastique linéaire.  
Dans la première approche, l’évolution du champ de déplacement suivant le rayon r est utilisé 
pour déterminer la zone de plasticité qui se crée à la pointe de la fissure. Suivant la mécanique 
linéaire de la rupture en mode I, le champ de déplacement autour du front de la fissure vérifie 







ru          avec i = x ou y 
Cette formule ci-dessus n’est valable que dans la zone d’élasticité, zone dans laquelle le 
champ de déplacement est proportionnel à r0.5. Le champ de déplacement au front de la fissure 
a été estimé par la valeur moyenne du déplacement des atomes contenus dans un volume fini 
autour de la pointe de la fissure. Et nous pouvons donc déterminer à la fois la position de la 
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process zone et vérifier la validité de la théorie de la mécanique linéaire de la rupture à 
l’échelle atomistique.  
Afin de déterminer la taille de la process zone, nous avons considéré un échantillon entaillé de 
verre CJ1 à l’état déformé (ε=8%). Jusqu’à cette déformation, la fissure ne se propage pas et il 
existe systématiquement une zone plastique au front de la fissure. 
La taille de la process zone a été déterminée par la valeur moyenne des tailles suivant cinq 










Figure IV.3 : Calcul de la taille de la process zone 
La Figure IV.4 représente l’évolution du déplacement U suivant une direction en fonction de 
r
0.5
. En comparant avec la fonction g=C.r0.5 où C est ajusté sur la pente de U à grande distance, 
nous avons déterminé la taille de la process zone suivant cette direction. La taille de la process 
zone est la valeur moyenne de celle déterminée dans les 5 directions. Son rayon moyen vaut 
17 Å. 
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2.1.3 Détermination de la process zone à l’aide du champ de la contrainte locale 
Dans la seconde approche, nous avons utilisé un critère de plasticité classiquement utilisé en 
mécanique des milieux continus pour définir la zone plastique au front de la fissure. Notre 
objectif est de développer une méthode de détermination de l’état élastique ou plastique du 
volume fini dans le corps du matériau suivant le champ local de la contrainte.  
Pour cela, nous avons calculé les contraintes locales dans un volume Vloc localisé près de la 
zone de la fissure. À l’intérieur d’un volume donné, la contrainte équivalente de Von Mises a 
été utilisée pour différencier les comportements localement plastique et élastique. La 
contrainte équivalente de Von Mises est définie comme suit : 
23Jvm =σ  









( ) ( ) ( )[ ] 2222222 6121 xzyzxyzzxxzzyyyyxxjiij ssJ σσσσσσσσσ +++−+−+−==  
Le critère de plasticité s’écrit : evm R≥σ  où Re est la limite d’élasticité du matériau. Puisque 
cette approche est fondée sur la mécanique des milieux continus, la limite élastique a été 
déterminée par la courbe contrainte-déformation de l’échantillon.  
Dans le paragraphe suivant, nous présenterons la méthode choisie pour le calcul de la 
contrainte locale et son application dans la détermination de la taille de la process zone. 
Notre but est ici de disposer d’un critère fondé sur la contrainte locale et permettant de 
mesurer la taille de la process zone au front de la fissure. Il a été nécessaire de développer un 
nouveau critère car, comme nous allons le montrer, les niveaux de contraintes calculés avec 
les méthodes existantes n’ont pas permis d’estimer de façon cohérente la taille de la zone 
plastique. 
Tout d’abord, nous avons utilisé la définition de la contrainte de viriel pour calculer la 


























Le calcul de la contrainte à l’échelle locale en utilisant la formule de viriel présente une 
grande fluctuation dans la simulation atomistique [14], ce qui a été vérifié dans notre calcul. 
L’origine de cette dernière provient des déplacements permanents des atomes qui peuvent 
traverser dans un sens ou dans un autre régulièrement les frontières d’un volume fini V au 
cours de la simulation. En 1982, R.J. Hardy [15] a proposé une formule de calcul de la 
contrainte locale en ajoutant une fonction de localisation pour réduire la fluctuation. La 
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où )( xxm −ϕ  est la fonction de localisation, vloc = vm – v, v est la vitesse moyenne de 
l’ensemble des atomes dans le volume de calcul et ∫ λ−+λϕ=
1
0
)()( dxxxxB nmnmn . 
Les vitesses des atomes sont corrigées pour éliminer les éventuels mouvements de dérives qui 
ne correspondraient pas à de l’agitation thermique. 
 
Figure IV.5 : Comparaison de la contrainte locale de Hardy et de viriel (a) à pression nulle 
et (b) à 2% de déformation (A, B des points spatiaux) [14] 
La Figure IV.5 représente la comparaison entre la contrainte locale de viriel et de Hardy 
calculée dans un volume fini d’un cristal de cuivre dont la forme est sphérique avec un rayon 
Rc. Un petit écartement a été observé sur le système à pression nulle. Avec un système 
présentant 2% de déformation, la contrainte de Hardy converge plus vite que la contrainte de 
viriel. La convergence de la contrainte de Hardy est nette à partir de 6 Å, mais pour la 
contrainte de viriel, il faut attendre 8 Å. La définition de la contrainte locale de Hardy est 
complexe à implanter dans un code [16], c’est pourquoi la contrainte de viriel est utilisée dans 
plusieurs ouvrages pour le calcul des contraintes dans un volume local. Dans la littérature, la 
validité de la définition de Hardy a été testée uniquement sur un réseau ordonné de cuivre [14] 
ou de graphène [17]. Nous n’avons trouvé aucun exemple sur un matériau plus complexe 
(multi-composants, amorphe…). 
Afin de pallier les problèmes de la fluctuation des valeurs de la contrainte, nous avons 
développé une nouvelle définition de la contrainte locale en introduisant une fonction de 
localisation sur la contrainte correspondant à chaque atome. La contrainte correspondant à un 
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Où )(rψ est une fonction de localisation, r = rm/Rc (voir la Figure IV.6), rm est la distance 
entre l’atome m et le centre du volume, Rc est une distance de coupure au-delà de laquelle les 
atomes ne sont plus pris en compte, V est le volume support de la fonction de localisation. 
 









Figure IV.6 : Schéma de calcul de la contrainte locale 
La formule ci-dessus est plus simple que la définition de Hardy. Nous allons maintenant 
comparer les résultats obtenus par notre approche et par la contrainte de viriel. Pour cela, deux 
structures du verre seront utilisées : l’une équilibrée à pression nulle et l’autre déformée de 3% 
de façon uniaxiale. Dans le corps de la structure, deux points sont choisis aléatoirement au 
centre de volumes sphériques de rayon Rc. Nous avons calculé les contraintes locales pour des 
valeurs de Rc variant de 5 à 13 Å.   
Afin de développer une nouvelle définition de la contrainte locale, une famille de fonctions de 
localisation a été choisie : 
321)( BrArr +−=Ψ  
Ces fonctions nous aident à réduire l’impact du mouvement des atomes au travers de la 
frontière du volume fini. Nous avons choisi les deux fonctions ci-dessous pour tester notre 
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La comparaison de la contrainte de viriel avec celles calculées par notre nouvelle méthode est 
représentée sur les figures ci-dessous. Nous avons utilisé la contrainte équivalente de Von 































































































































Figure IV.9 : Contraintes locales sur une structure déformée de 3% de façon uniaxiale (a) 
Point 1 (b) Point 2 
On observe que dans les deux cas (relaxé ou déformé), l’emploi d’une fonction de localisation 
permet de diminuer la fluctuation de la contrainte locale. D’autre part, dans l’état relaxé, la 
contrainte locale, pour les deux points choisis, n’est pas nulle. Ce phénomène provient de la 
fluctuation des densités locales associée à l’hétérogénéité de la structure à l’échelle 
nanométrique. Cette hétérogénéité de la structure a donc une influence importante sur les 
propriétés mécaniques locales du verre. 
Il est nécessaire de bien choisir les paramètres A, B de la fonction de localisation. Dans le cas 
de la deuxième fonction (A=3, B=2), nous avons obtenu des valeurs trop faibles de la 
contrainte qui ne permettaient pas de mettre en évidence les zones plastiques au cours de la 
fracturation (en effet, la contrainte reste toujours inférieure à la limite élastique quelque soit la 
déformation). Au contraire, si les valeurs A et B sont trop petites, la valeur de la contrainte 
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locale est de plus en plus proche de celle obtenue avec la formule de viriel (ce qui se 
comprend car la fonction de localisation tend vers 1). Et l’analyse des valeurs montre qu’il 
existe plusieurs sites ayant atteint un état plastique dans le verre relaxé, ce qui n’est pas 
logique.  
La Figure IV.10 représente la distribution des valeurs de la contrainte de Von Mises locale 
dans une structure du verre à l’état relaxé ou déformé. La structure du verre est divisée par un 
maillage selon 3 axes Ox, Oy et Oz. La distance entre 2 nœuds du maillage vaut 10 Å et toutes 
les valeurs de contrainte aux nœuds ont été calculées. Sur cette figure, on observe qu’avec les 
paramètres A=3, B=2, la contrainte locale ne présente pas de grandes variations, et le pic 
maximum se décale de façon surprenante vers la gauche après déformation. D’autre part, les 
contraintes locales calculées avec les paramètres A=1, B=0.5 présentent une fluctuation plus 
faible que celle de la contrainte de viriel. Le décalage du maximum reproduit correctement 
























Contrainte locale (A=1, B=0.5)

























Contrainte locale (A=1, B=0.5)
Contrainte locale (A=3, B=2)
 
Figure IV.10 : Distribution des contraintes locales (a) sur une structure relaxée (b) sur une 
structure déformée de 3% de façon uniaxiale  
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Pour ajuster les paramètres A et B, nous avons cherché à retrouver une taille pour la zone 
plastique (process zone) identique à celle obtenue sur la base du champ des déplacements pour 
une déformation de 8%. Cette approche utilise le critère de plasticité de Von Mises pour 
identifier les sites plastiques.  
Le Tableau IV.2 fournit les valeurs de la taille de la process zone lorsque les paramètres A et 
B varient. Des valeurs correctes pour A et B sont obtenues respectivement pour 1 et 0.5. 
 
Approche Paramètre A Paramètre B Taille de la process 
zone 
Déplacement local  17 Å 
1.5 0.75 6 Å 
1.2 0.6 14 Å 
1.1 0.55 15 Å 
Contrainte locale 
1.0 0.5 17 Å  
 
Tableau IV.2 : Taille de la process zone suivant les deux  approches 
Sur la base du calcul de la taille de la process zone, nous avons déterminé les paramètres de la 
fonction de localisation utilisée pour le calcul de la contrainte locale. Cette approche a été 
rendue nécessaire car l’utilisation de la définition du ‘virial stress’ sur un volume fini est 
difficile à mettre en œuvre en raison des grandes fluctuations des contraintes locales sur un 
réseau désordonné comme celui du verre. Cette nouvelle définition est facilement applicable 
et nous a permis d’obtenir de bons résultats. 
2.2 Détermination du front de la fissure 
Afin de comprendre la propagation de la fissure, il est nécessaire de déterminer le 
déplacement du front de la fissure au cours de la fracturation. Pour déterminer la position de la 
pointe de la fissure, l’échantillon a été coupé en plusieurs couches orthogonales à l’axe Oy. 
Pour chaque couche, on analyse au cours du temps la zone autour de la pointe de fissure sur la 
base des positions atomiques. Ensuite cette zone est à nouveau divisée en plusieurs sous 
couches d’épaisseur 1.5 Å (voir la Figure IV.11) et on peut déterminer le bord de la fissure 
pour chaque sous couche en utilisant les distances entre les atomes et un plan P choisi 
(l’atome le plus proche représente le bord de la fissure). La position atomique la plus éloignée 
du plan P est définie comme la pointe de la fissure. Plus précisément, le déplacement du front 
de la fissure est défini par 2 méthodes : (1) par le déplacement du point le plus éloigné du plan 
P, (2) par la valeur moyenne du déplacement des 3 points les plus éloignés (les points rouges 
de la Figure IV.11). À noter que cette méthode est convenable pour une forme simple de la 
fissure. Si la forme de la fissure devient complexe (incliné…), une barre d’erreur apparait 
systématiquement dans la détermination du bord de la fissure. Dans ce cas, il faut déterminer 
au préalable le sens de propagation de la fissure pour choisir un plan P convenable.  
 















Figure IV.11 : Détermination du front de la fissure  
 
2.3 Calcul de la ténacité 
La ténacité est une propriété importante pour déterminer la résistance contre la rupture d’un 
matériau. Certains auteurs ont développé des méthodes pour calculer la ténacité à l’échelle 
atomistique pour les matériaux fragiles en 2D: saphir [18], graphène [19]. L’estimation de 
cette propriété à l’échelle atomistique est un problème abordé depuis peu pour les matériaux 
complexes (hétérogènes ou plastiques). Le verre se comporte comme un matériau désordonné 
et plastique à l’échelle nanométrique, c’est pourquoi il est difficile d’estimer sa ténacité. Ici, 
nous présentons la méthode que nous avons utilisée pour calculer la ténacité des verres. 
À l’échelle nanométrique, le verre se fracture par la croissance et la coalescence des cavités. 
Au cours de leur nucléation et croissance, les cavités permettent de relaxer localement la 
structure du verre, ce qui réduit la concentration de la contrainte au front de la fissure et limite 
ainsi sa propagation. Si nous calculons directement la ténacité en utilisant le déplacement du 
front de la fissure, la valeur obtenue est toujours surestimée. C’est pourquoi, il est nécessaire 
de choisir une méthode qui ne  nécessite pas de connaître le déplacement exact de la pointe de 
la fissure. Nous avons donc choisi la méthode de l’intégrale Gθ. 
L’intégrale Gθ est mesurée sur une couronne d’épaisseur non nulle entourant la pointe de la 
fissure. La Figure IV.12 représente le schéma de calcul de l’intégrale Gθ par la méthode des 
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Figure IV.12 : Contour épais typique utilisé pour le calcul de l’intégrale Gθ [20] 
 
L’intégrale Gθ est calculée à l’aide de la formule :  
























La méthode mise en place consiste à définir plusieurs contours d’épaisseur non nulle et 
parallélépipédiques de taille croissante autour de la pointe de la fissure. Les contours sont 
suffisamment étendus pour éviter la prise en compte des déformations plastiques. D’autre part, 
puisque l’épaisseur de l’échantillon est relativement courte par rapport aux autres dimensions, 
nous pouvons calculer l’intégrale Gθ dans un schéma 2D. Cela permet de simplifier la 
démarche de calcul. 
Chaque contour est divisé en un ensemble d’éléments carrés tous identiques comme le montre 
la Figure IV.13. L’épaisseur de chaque élément est égale à celle de l’échantillon. Pour chaque 
élément, l’ensemble des atomes qu’il contient sont déterminés.  
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Figure IV.13 : Contour épais utilisé pour la détermination de l’intégrale Gθ (la fissure est 
représentée par un trait horizontal et le point O représente la pointe de la fissure) 
 
Afin de calculer Gθ, il est nécessaire de déterminer le tenseur des contraintes et des 
déformations sur chaque élément. Au cours de la fracturation, les déplacements de chaque 
atome entre l’état initial et l’instant t sont connus. En se fondant sur ces déplacements, Gullett 
et al  [21] et ensuite Zimmermann et al. [22] ont développé une méthode pour déterminer la 
déformation autour de chaque atome. Ci-dessous nous allons présenter la méthode de 
Zimmermann. 
Le calcul du tenseur des déformations sur chaque atome est fondé sur la modification des 
distances entre atomes premiers voisins. 
Si { }321 ,, xxxx = correspond aux positions finales et { }321 ,, XXXX =  correspond aux 









Pour une paire d’atomes voisins α-β, la modification des différences entre les coordonnées 
s’écrit :  
αβαβ
IiIi XFx =  
Mais un même tenseur F ne peut pas être appliqué à toutes les paires de voisins autour d’un 
atome en raison des déplacements inhomogènes de l’ensemble des atomes.  
La méthode consiste à rechercher le tenseur Fα qui minimise l’expression précédente pour 











La somme est faite sur les n premiers voisins autour de l’atome considéré. On peut montrer 
que le tenseur Fα vaut dans ces conditions :  
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Le désordre du verre provoque également une fluctuation si la déformation des atomes est 
moyennée dans un volume fini. Afin d’éviter cette fluctuation, chaque volume élémentaire du 
contour utilisé pour le calcul de l’intégrale Gθ est divisé en 9 sous – éléments (calcul en 2D) 
pour lesquels des atomes fictifs sont définis. Chaque atome fictif est placé au centre d’un 
sous-élément. La position de chaque atome fictif est déterminée en fonction du temps comme 
la moyenne des positions des atomes du sous-élément. Le tenseur Fα a été calculé à partir des 
positions des atomes fictifs au cours de la fracturation. Cette méthode permet de définir le 
tenseur de déformation pour chaque volume élémentaire du contour.  
  
   
 
  Figure IV.14 : Détermination des atomes fictifs sur les sous-éléments 
 
On peut calculer la contrainte locale sur chaque élément par la méthode que nous avons 
développée ci-dessus. Cette méthode a donné une valeur de contrainte équivalente à celle de 
Cauchy à l’échelle locale. Mais au cours de la déformation, il est difficile d’estimer 
précisément le volume déformé de chaque élément, particulièrement dans le cas d’un matériau 
désordonné comme le verre. Une surestimation du volume déformé peut conduire à une erreur 
sur la valeur de la ténacité. C’est pourquoi, nous avons utilisé une méthode de calcul des 
contraintes qui ne nécessite pas de connaître la valeur du volume déformé des éléments. 
Suivant l’approximation de Cauchy-Born, l’énergie potentielle Φ d’un ensemble d’atomes est 
une fonction du gradient de déformation F : 
Φ = f(F) 
Si tous les atomes dans chaque élément se déplacent d’une manière uniforme selon le gradient 










le premier tenseur des contraintes de Piola-Kirchoff, Ω est le volume de 
l’ensemble des atomes dans la configuration de référence (l’instant initial). 
Atome fictif            Sous-élément 
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 dont rm désigne la 
distance d’une paire d’atomes. 
En dérivant l’énergie potentielle suivant F : 















































Afin de réduire la fluctuation des valeurs des contraintes, on utilise une fonction de 




















En utilisant la loi de conservation de la puissance des efforts intérieurs (associée aux 




avec v=du/dt, ω le volume de l’ensemble des atomes à l’instant t (dω=dΩ.detF). Les 





Grâce à l’utilisation des contraintes de Piola-Kirchoff, il n’est pas nécessaire de calculer le 
volume déformé de chaque élément au cours de la fracturation. D’autre part, les valeurs des 
contraintes de Cauchy calculées par la méthode ci-dessus sont accessibles grâce à la 
connaissance du tenseur du gradient de déformation F et du tenseur de Piola-Kirchhoff. 
Le taux de restitution d’énergie calculé par la méthode Gθ est indépendant du contour si les 
déformations prises en compte sont purement élastiques ce qui est le cas si le contour est 
suffisamment étendu pour contenir l’ensemble des déformations plastiques. Ainsi pour chaque 
élément, sont connus le tenseur des contraintes et le tenseur des déformations. Il devient alors 
possible de calculer l’intégrale Gθ. 
Pratiquement, le centre de chaque élément constituant le contour épais est utilisé pour 
déterminer le vecteur θ intervenant dans l’expression de l’intégrale Gθ. Les contraintes et les 
déformations moyennées sur l’ensemble des atomes contenus dans un élément déterminent la 
contrainte et la déformation locale de cet élément. La détermination de l’intégrale Gθ se réduit 
à la sommation de la contribution de chaque élément. 
Cette méthode a été mise en place pour déterminer le taux de restitution de l’énergie et par 
extension le facteur d’intensité des contraintes. Si le calcul est fait pour la configuration 
correspondant au moment où la fissure commence à se propager, il est possible d’estimer la 
ténacité du matériau. 
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2.4 Comportement des cavités 
2.4.1 Analyse des cavités 
Afin d’analyser la croissance des cavités, nous avons quantifié deux paramètres différents : la 
taille des cavités et la fraction volumique des cavités. 
Pour définir une cavité dans une boite atomique, il existe plusieurs méthodes dont la théorie 
de la percolation [24, 25] qui a été utilisée récemment pour un verre de silice [26]. Cette 
méthode consiste à diviser la cellule de simulation en volumes élémentaires cubiques d’arète 
L suffisamment grande pour ne pas comptabiliser des sites interstitiels en plus des volumes 
poreux. La taille des sites interstitiels étant de moins de 3 Å, nous avons donc choisi L = 4 Å. 
Ensuite les volumes élémentaires vides et voisins les uns des autres sont regroupés pour 
identifier les pores en cours de croissance. Il devient ainsi possible de déterminer le nombre de 
pores et leurs tailles. 
2.4.2 Modélisation de la croissance des cavités  
La croissance des cavités est un phénomène important au cours de l’endommagement du 
verre. Afin de modéliser ce comportement, nous avons utilisé le modèle d’endommagement 
que Gurson, Tvergaard et Needleman (GTN) ont développé pour un matériau plastique 
poreux. 
Dans une première étape, nous avons essayé d’appliquer le modèle original GTN sur nos 
verres mais ce dernier ne peut que modéliser qualitativement la nucléation et la croissance des 
cavités. Nous avons donc modifié le modèle pour reproduire correctement tous les processus 
concernant les cavités (nucléation plastique, croissance, coalescence et décohésion). 
L’adaptation du modèle de Gurson sera présentée dans le chapitre 5. 
2.5 La rugosité  
Après la rupture totale de l’échantillon en deux parties, le verre continue à s’équilibrer jusqu’à 
ce que tous les atomes atteignent leur site d’équilibre. La surface de rupture a été analysée 
pour calculer la rugosité après relaxation. 
Pour cela, la surface de rupture est quadrillée par un maillage comme le montre la Figure 
IV.15. Sur chaque maille d’arête 4.5 Å, nous avons fait la statistique des atomes en surface. 
Pour mieux se rapprocher de ce qui est mesuré par AFM et limiter les fluctuations issues de la 
discontinuité du système atomistique, l’atome le plus éloigné de la surface supérieure (pour la 
partie haute de l’échantillon) ou de la surface inférieure (pour la partie basse) a été choisi 
comme atome représentatif de la maille. Le calcul des positions des atomes représentatifs nous 
permet d’obtenir une image de la surface de rupture. Un profil de cette surface suivant une 
direction est donné sur la Figure IV.16.  
Entre les points de chaque profil, on détermine la différence des hauteurs en fonction de 
l’écartement. La méthode de corrélation des hauteurs 1D est appliquée sur chaque profil de la 
surface de fracture. Pour des points séparés d’une distance r, le calcul de la corrélation des 
hauteurs est calculé à l’aide de la formule suivante :  
h(r) = <[z(ro+r)-z(ro)]2> 2/1
or
     ∝     r
ζ
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Propagation de fissure 
 
< f > désigne la valeur de f moyennée le long du profil, ζ définit l’exposant de rugosité. La 






















Figure IV.16 : Un profil de la surface de la fracture du verre suivant la direction de 
propagation de la fissure (les cercles noirs sont les atomes représentatifs)   
 
3 Analyse phénoménologique de la fracturation des verres 
Afin de comprendre le mécanisme de la fracturation du verre à l’échelle atomistique, nous 
allons analyser ce qui se passe dans un échantillon pré-entaillé entre l’état initial non déformé 
et l’état correspondant à la rupture totale. Nous avons choisi un échantillon de verre CJ1 sain 
contenant 98 000 atomes pour étudier la phénoménologie de la fracturation d’un verre sodo-
borosilicaté.  
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3.1 Mécanismes de fracturation 
La Figure IV.18 représente des instantanés pris au cours de la fracturation d’un échantillon de 
verre CJ1 de 98000 atomes soumis à une traction de 4.10-4 Å/fs. La fracturation se passe en 2 
étapes : quasi-statique et dynamique.  
De 0 picoseconde à 22 picosecondes (ε = 8.8 %), les liaisons entre les atomes s’allongent, 
certaines se brisent ce qui engendre la formation de petits pores dans le corps du verre. 
L’influence de ces pores sur les propriétés mécaniques est donc faible en raison de leur petite 
taille et de leur faible nombre. À partir de 24 picosecondes (ε = 9.6 %), le front de fissure 
commence à avancer d’une manière stable (l’étape avant la coalescence appelé quasi-
statique). La nucléation des pores devient un phénomène important. Nous avons analysé 
l’origine de ces pores.  
On constate qu’un pore est généré à partir des anneaux de grande taille. À l’état initial, il 
existe déjà de grands anneaux. Sur la figure ci-dessous (Figure IV.17a), on observe la 
déformation d’un anneau de taille 6. Ce type d’anneau associé à un atome de sodium 
modificateur s’élargit systématiquement plus facilement que les anneaux qui ne présentent pas 
d’atome de sodium à proximité. Sous l’effet de la déformation, l’atome d’oxygène est de plus 
en plus éloigné de l’atome de sodium. La faiblesse de la liaison Na-O permet d’élargir le 
volume vide au cœur de l’anneau pour former un petit pore. 
Un autre mécanisme est observé. Dans la structure initiale, certains atomes de sodium sont 
rassemblés pour former des clusters. Cette particularité de la structure est conforme au modèle 
proposé par Greaves [27] supposant l’existence de chaînes de sodium dans le verre. Sous 
l’effet de la déformation, le cluster s’élargit car il constitue une zone de faible résistance. Une 
cavité est ainsi formée facilement dans cette zone et pour de faibles seuils de déformation. 
Après 32 picosecondes (ε = 12.8 %), de grandes cavités sont observées clairement dans le 
verre (Figure IV.17). Les clusters de sodium jouent donc un rôle très important dans la 
formation des cavités qui accompagnent la fracturation d’un verre sodo-borosilicaté. 
À partir de 34 picosecondes (ε = 13.6 %), la fracturation se déroule d’une manière 
catastrophique par la croissance et la coalescence des cavités (on appelle ce mode, le mode 
dynamique). Il apparait des cavités plus grandes au sein du verre suite à la coalescence de 
certaines nanocavités. La coalescence est systématiquement observée après 34 picosecondes. 
À cet instant, de nombreuses liaisons ont été brisées. Après 40 picosecondes (ε = 16 %), de 
larges cavités se forment suite à l’accélération de la vitesse de coalescence. Cette coalescence 
permet d’altérer rapidement la partie du matériau située entre les cavités et le front de fissure. 
La nucléation des cavités et la coalescence à cet instant (40-42 picosecondes, ε = 16-16.8%) 
entraînent une brusque avancée du front de fissure (44 picosecondes, ε = 17.6 %) jusqu’à la 
rupture complète de l’échantillon et la séparation en deux parties de la structure.  
Le mécanisme de formation des cavités puis de coalescence a déjà été observé dans plusieurs 
types de verres par la simulation ou l’expérience. Dans le verre sodo-borosilicaté, 
l’hétérogénéité joue un rôle important sur le mécanisme de fracturation. La première 
coalescence apparait entre des cavités générées loin de la fissure autour des clusters de 
sodium. Aux premiers moments de la coalescence, il semble que la fissure ne se propage plus. 
Ensuite la propagation se passe brusquement. La discontinuité de la propagation du front de 
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(b) Formation d’une cavité autour d’un cluster de sodium 
Figure IV.17 : Mécanismes de formation des pores dans un verre CJ1 (sodium : vert, 













Allongement de la 
liaison Na mod-O 
(t=26ps, ε = 10.4%) 
Cluster de 
sodium (t=0ps)  
Déformation du 
cluster (t=26ps,      
ε = 10.4 %) 
Formation d'une 
cavité (t=32ps,       
ε = 12.8 %) 
CHAPITRE IV -  SIMULATION DE LA FRACTURATION DES VERRES 
 128 
 
t = 0 picosecondes (ε = 0 %) 
 
t = 22 picosecondes (ε = 8.8 %) 
 
t = 26 picosecondes (ε = 10.4 %) 
 
t = 32 picosecondes (ε = 12.8 %) 
 
t = 36 picosecondes (ε = 14.4 %) 
 
t = 40 picosecondes (ε = 16 %) 
 
t = 42 picosecondes (ε = 16.8 %) 
 
t = 44 picosecondes (ε = 17.6 %) 
Figure IV.18 : Instantanés de la fracturation du verre CJ1 avec une boîte contenant 
98000 atomes   
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3.2 Comportement mécanique du verre au cours de la fracturation 
La courbe exprimant l’évolution de la contrainte au cours de la fracturation est représentée sur 
la Figure IV.19. Sur cette courbe, on observe le comportement du verre de l’instant initial 
jusqu’à la rupture. D’abord, le verre présente un comportement élastique linéaire. La limite 
d’élasticité est atteinte après 24 picosecondes. Ensuite le matériau adopte un comportement 
plastique. Dans la région du comportement plastique, la croissance de la déformation 
s’accompagne d’un faible changement de la contrainte. C’est dans cette région plastique que 
commence à apparaître les nanocavités. Au delà d’un certain seuil de déformation (34 
picosecondes, ε = 13.6 %), les premières coalescences se produisent. Grâce à ces 
coalescences, et aux relaxations qui les accompagnent, la structure locale autour des cavités 
est moins déformée et la contrainte locale est réduite. En conséquence, on observe un petit 
changement de la vitesse de décroissance de la contrainte entre 36 et 38 picosecondes. Au-
delà de 38 picosecondes, la deuxième phase de coalescence intervient. La rupture se traduit 
par une brusque diminution de la contrainte pour les déformations les plus importantes. Dans 
cette zone, la coalescence des cavités s’accélère et la fissure se propage jusqu’à la rupture 
totale. 
Sur la Figure IV.20, nous avons calculé le module d’Young du verre CJ1. La valeur du 
module d’Young est donnée par la pente de la courbe contrainte – déformation dans la partie 
élastique. Puisque la contrainte est calculée d’une manière instantanée, la courbe est presque 
linéaire dans la phase élastique et la valeur de la pente varie entre 61 et 81 GPa. Ainsi nous 
proposons de calculer le module Young comme la valeur moyenne des pentes au cours du 
temps. La valeur obtenue vaut 74.05 GPa. Cette valeur est proche de celle calculée par GULP 
(76 GPa) avec une boîte de 1000 atomes ainsi que de la valeur expérimentale (82 GPa). 
La limite d’élasticité correspond au point final de la partie linéaire de la courbe de contrainte 
déformation (24 picosecondes). Cette limite est égale à 7,87 GPa. Afin de vérifier cette valeur, 
nous avons comparé la courbe contrainte-déformation lorsque la vitesse de traction varie de 
4.10-4 à 12.10-4 Å/fs. Sur la Figure IV.20, on observe coïncidence entre les deux courbes 
jusqu’à 24 picosecondes. Cet instant correspond à la fin de la partie élastique dans le cas d’une 
vitesse de traction de 4.10-4 Å/fs. Une faible augmentation de la limite d’élasticité a été 
trouvée suivant la vitesse de traction (V=12.10-4 Å/fs, Re = 8.27 GPa). Il est possible que cette 
augmentation provienne de l’existence d’un temps caractéristique nécessaire pour enclencher 


































































Figure IV.20 : Courbe contrainte-déformation du verre CJ1 pour une vitesse de traction de 
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3.3 Évolution de la structure 
3.3.1 Les distributions radiales 
Afin d’analyser le mécanisme de la rupture, nous avons observé l’évolution des fonctions de 
distribution radiale au cours de la fracturation. Puisque la connectivité du réseau atomique est 
assurée par les liaisons Si-O, B-O et Na-O, leurs fonctions de distribution radiale sont 
représentées ci-dessous. 
Sur les fonctions de distribution radiale Si-O et B-O, il existe un intervalle entre le premier pic 
et les suivants dans lequel les fonctions s’annulent. Cette caractéristique topologique permet 
de délimiter autour d’un Si ou d’un B donné, les O premiers voisins des autres (Figure 
IV.21). Une liaison F-O (F = Si, B) sera considérée comme brisée si l’atome d’oxygène quitte 
la couronne des premiers voisins. Un critère de bris des liaisons peut ainsi être défini de façon 
géométrique. Les rayons de coupure choisis pour identifier les premiers voisins autour des Si 
et des B valent respectivement 2.1 Å et 1.9 Å. La diminution du nombre des liaisons Si-O et 
B-O au cours du temps permet de comptabiliser le nombre de liaisons brisées pendant la 








































Figure IV.21 : Région de l’intensité nulle sur les fonctions de distribution radiale 
 
 































































































































Sur la Figure IV.22a, on observe que le premier pic de la fonction de distribution radiale Si-O 
a une forme très symétrique à l’instant initial (0 picoseconde). Après 8 picosecondes, ce pic 
devient de plus en plus dissymétrique et le maximum se décale, ce qui traduit l’allongement 
de certaines liaisons. Cette dissymétrie s’accroît après 16 picosecondes sous la forme d’un 
étalement du pic vers les plus grandes distances. De 24 à 32 picosecondes (Figure IV.22b), la 
distribution radiale Si-O évolue peu et la position du maximum reste inchangée. Cela 
correspond à l’état plastique du matériau. La modification de l’intensité entre 24 et 28 
picosecondes peut être induite par quelques bris de liaisons Si-O. 
Après 32 picosecondes, un grand nombre de liaisons sont brisées. Ce seuil de bris de liaisons 
(32 picosecondes) correspond à la contrainte maximale sur la courbe contrainte-déformation. 
À partir de ce moment, la croissance des cavités s’accélère à cause de la rupture des liaisons. 
Ces cavités permettent de relaxer le réseau atomique, ce qui explique le raccourcissement des 
liaisons comme le montre le recul de la distribution radiale Si-O après 32 picosecondes. Après 
36 picosecondes, la coalescence des cavités provoque un fort endommagement de 
l’échantillon et le pic redevient peu à peu très symétrique avec une distance Si-O proche de sa 
valeur initiale (40 picosecondes). Concernant le deuxième pic de la distribution de Si-O, 
l’allongement de la distance durant la phase élastique (Figure IV.22c) et le recul (Figure 
IV.22d) suivant ont été observés. Après la coalescence (40 picosecondes), on observe une 
augmentation de l’intensité du deuxième pic de Si-O (Figure IV.22d). Donc, après le bris 
d’une liaison, l’atome d’oxygène libéré migre pour occuper une position de second voisin du 
silicium. 
Concernant la distribution entre les atomes de silicium et les atomes d’oxygène non pontants 
(ONP), on observe un allongement de la liaison au cours de la phase élastique (Figure 
IV.22e). Mais contrairement à la fonction de distribution radiale Si-O totale, l’intensité du pic 
de Si-ONP augmente sous la déformation. Il est possible que quelques liaisons Si-O soient 
brisées avant la phase plastique pour former des oxygènes non pontants. D’autre part, après la 
coalescence, l’intensité du pic diminue (Figure IV.22f). Il est possible que certaines liaisons 
soient reformées, c’est-à-dire l’oxygène non-pontant est transformé en oxygène pontant par 
migration d’un sodium. Le bris et la reformation des liaisons Si-O ont été confirmés par 
l’observation de l’évolution du nombre des liaisons Si-O et de la coordinence du silicium (voir 

















































































































































Concernant la liaison B-O (Figure IV.23), la distribution radiale correspondant à [4]B-O (pic à 
1.47Å) évolue d’une manière similaire à celle de Si-O : allongement durant la phase élastique 
(Figure IV.23a), stabilisation durant la phase plastique et recul après la coalescence (Figure 
IV.23b). Ce seuil de bris des liaisons [4]B-O et Si-O coïncide avec le moment où la contrainte 
est maximale. Au delà de ce seuil, le matériau perd progressivement de sa résistance au 
moment de la croissance des cavités et de la coalescence conduisant à la rupture finale. Après 
le bris des liaisons B-O, l’oxygène passe en second voisin du bore, ce que l’on peut observer 
sur l’augmentation du second pic vers 3.6Å (Figure IV.23d).  
Contrairement à la distribution radiale [4]B-O, la distribution correspondant à [3]B-O évolue 
peu au cours de la phase élastique (Figure IV.23a). Il semble que le bris de liaisons associe 
principalement l’environnement des [4]B. Les entités BO4 et SiO4 jouent un rôle important 
pour absorber la contrainte. 
Sur les distributions radiales B-ONP, une augmentation de l’intensité traduit la formation 
d’oxygènes non pontants au cours de la phase élastique (Figure IV.23e). Cette augmentation 
est corrélée au bris des liaisons autour des entités BO4, ce qui a été observé sur la décroissance 
de la coordinence du bore au cours de la fracturation (Figure IV.26). D’autre part, 
l’allongement des liaisons B-ONP n’apparait pas, contrairement au cas de la liaison Si-ONP 
(allongement avant la rupture). Le groupement -B-ONP-Na- dont le sodium est modificateur 
est associé à la phase de déformation plastique. Après la coalescence, on observe la 
diminution de l’intensité du pic [4]B-ONP (Figure IV.23f), ce qui traduit la conversion de 
ONP en OP (reformation des liaisons). Parallèlement à la reformation des liaisons, on observe 
une croissance de la coordinence du bore après la coalescence (Figure IV.26).  
Pour comprendre le comportement des sodiums au cours de la fracturation, les distributions 
radiales entre le sodium et l’oxygène pontant (OP) et non pontant (ONP) seront présentées ci-
dessous. Sur les distributions radiales Na-OP (Figure IV.24a et b), on observe un petit 
allongement avant le bris des liaisons. La liaison Na-O est donc plus faible que Si-O ou [4]B-
O. Après la coalescence, le recul de la distance Na-O est similaire à celui de Si-O et B-O 
(Figure IV.24b).  
Contrairement aux liaisons Na-OP, les liaisons Na-ONP ne s’allongent pas (Figure IV.24c et 
d). Il est possible que ce phénomène provienne des degrés de liberté plus importants des 
clusters de sodiums modificateurs. Les angles entre le sodium et l’oxygène peuvent évoluer 


























































































































































Figure IV.26 : Évolution de la coordinence du Silicium et du Bore au cours de la fracturation 
 
Sur la Figure IV.25, nous avons tracé l’évolution du nombre des liaisons Si-O et B-O au 
cours de la fracturation : 
∆NL = NL(t)-NL(0) 
où NL(t) et NL(0) sont respectivement le nombre de liaisons à l’instant t et à l’instant initial.  
À partir de 8 picosecondes, certaines liaisons B-O ont été brisées au sein des groupements 
BO4, ce qui traduit le passage d’un état tétra-coordonné à un état tri-coordonné. Donc, les 
liaisons autour des [4]B sont plus faibles que celles autour du silicium, et elles sont brisées plus 
facilement que Si-O. À partir de 17 picosecondes, quelques liaisons Si-O commencent à se 
briser. Après le bris des Si-O, la vitesse de bris des liaisons B-O diminue. Entre 17 et 24 
picosecondes (phase élastique), le bris des liaisons B-O est plus rapide que celui des liaisons 
Si-O. Les liaisons brisées jusqu’à 24 picosecondes (limite élastique) permettent de créer de 
nouveaux pores ou d’élargir des cavités dans le corps de l’échantillon. À partir de 28 
picosecondes, correspondant à la contrainte maximale, une chute brutale du nombre des 
liaisons Si-O confirme la perte de résistance de l’échantillon. Dans l’étape de plasticité (de 24 
à 34 picosecondes), la vitesse de bris des liaisons Si-O est également plus lente que celle des 
liaisons B-O.  
Un deuxième seuil apparait à 34 picosecondes, ce qui correspond à la première coalescence. 
Le nombre des liaisons brisées a atteint son maximum. La coalescence permet une relaxation 
de la structure au cours de laquelle certaines liaisons se reforment jusqu’à se stabiliser avant la 
rupture totale. Dans cette phase, la reformation des liaisons Si-O et B-O présente un 
comportement similaire, mais la vitesse de reformation est plus grande dans le cas des liaisons 
B-O. 
L’analyse de la rupture des liaisons donne une image du comportement du réseau vitreux à 
l’échelle nanométrique. Le réseau borosilicaté n’est pas aussi rigide que celui du verre de 
silice et son caractère plastique est associé aux liaisons B-O qui sont facilement brisées sous 
l’effet de la déformation et reformées après la coalescence. La liaison B-O est donc déformée 
lors de processus plastiques tandis que la liaison Si-O l’est par un processus plus élastique. 
D’autre part, la présence des sodiums qui forment des groupements F-ONP-Na (F=Si ou B) ou 
des clusters d’atomes de sodium permet d’élargir facilement les petits pores. Par conséquent, 
le réseau du verre est partiellement relaxé sous contrainte.  




3.3.2 Les distributions angulaires 
Dans l’étape élastique (de 0 à 24 picosecondes), on observe un grand décalage du maximum 
des distributions angulaires Si-O-Si, B-O-B et Si-O-B (Figure IV.27a, e et i). Cela montre un 
élargissement des angles inter-tétraédriques entre les SiO4 et les BO4. Un résultat similaire a 
été observé par L. Van Brutzel dans le cas du verre de silice [1].  
D’autre part, les angles intra-tétraédriques O-Si-O et O-B-O sont plus étalés après 
déformation. Contrairement à O-Si-O, on observe un élargissement moins net des angles O-B-
O car la déformation, plus que d’élargir les angles, induit des transformations BO4 vers BO3 
(Figure IV.27g). Néanmoins, l’intensité du pic correspondant à O-[3]B-O évolue peu au cours 
de la fracturation. À noter que les distributions radiales et angulaires autour des espèces BO3 
changent peu sous l’effet de la déformation. La souplesse locale associée à leur plus faible 
coordinence est sans doute à l’origine de ce phénomène. 
Dans la phase plastique, toutes les distributions angulaires conservent une forme identique. 
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Figure IV.27 : Évolution des distributions angulaires au cours de la fracturation 
3.3.3 Distribution des anneaux 
L’évolution du nombre des anneaux est calculée à l’aide de la formule : 
∆ANi = ANi (t) – ANi(0)   ; i = 2..10 
avec ANi(t) et ANi(0) respectivement le nombre des anneaux de taille i à l’instant t et à 
l’instant initial. 
Durant la phase élastique, on observe une augmentation des anneaux de taille 6 et 7 et une 
diminution des anneaux de taille 2, 3, 4 (Figure IV.28). Donc les anneaux s’élargissent sous 
l’effet de la déformation. Dans les régions de forte déformation, les anneaux de petite taille 
s’agrandissent par le jeu des ruptures de liaisons. Sur la figure ci-dessous, on observe que les 
anneaux de taille 6 et 7 jouent le rôle le plus important dans la formation des cavités. Au-delà 
de la limite élastique (24 picosecondes), la formation des anneaux de taille 7 s’accélère. Le 
nombre des anneaux de taille 6 diminue après la contrainte maximale (32 picosecondes) et 
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celui de taille 7 se réduit après la coalescence (34 picosecondes). Il apparait un nombre 
notable d’anneaux de taille 8, 9 et 10.    
En normalisant l’évolution des nombres d’anneaux par leur valeur maximale, on observe un 
décalage selon la taille (Figure IV.29). Assez logiquement, les bris de liaisons contribuent 
dans un premier temps à accroître les nombres d’anneaux de taille 6, puis 7, puis 8, puis 9. 
L’ouverture des volumes libres sous l’effet de la contrainte est donc progressive, conduisant à 






































Figure IV.28 : Évolution des anneaux de taille 2-10 (T2-T10) au cours de la fracturation 











Figure IV.29 : Normalisation de l’évolution des nombres d’anneaux selon leur taille  
 
3.4 Croissance des cavités au cours de la fracturation 
Sur la Figure IV.30, l’évolution avec le temps de la fraction volumique occupée par les 
cavités (la porosité) se subdivise en quatre régions : la germination, la croissance, la 
coalescence et la décohésion. Dans la première région, la fraction poreuse augmente de façon 
linéaire. Au niveau des seuils de bris des liaisons (8ps pour les liaisons B-O et 17 ps pour les 
liaisons Si-O), on observe des petits paliers de stabilisation dans lesquels la porosité change 
peu en raison de la relaxation de la structure autorisée par le bris des liaisons. À partir de 24 
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picosecondes, la vitesse de croissance commence à évoluer fortement puisque le matériau 
entre dans une phase plastique. À partir de 32 picosecondes (l’instant de la contrainte 
maximale), la vitesse de croissance augmente fortement, ce qui correspond à une chute de la 
contrainte. Après la première coalescence (35 picosecondes), le volume poreux s’agrandit de 
plus en plus. La vitesse maximale est entre 38 et 42 picosecondes. Après la décohésion locale, 
la vitesse de croissance diminue jusqu’à la rupture totale (de 44 à 60 picosecondes). 
À l’échelle nanométrique, le mécanisme de rupture d’un verre s’apparente à celui d’un 


















Figure IV.30 : Évolution de la fraction volumique occupée par les cavités au cours de la 
fracturation 
La Figure IV.31 représente la distribution de la taille des cavités au cours de la fracturation. 
Dans la phase élastique (0-24 picosecondes), le nombre de cavités dont la taille est comprise 
entre 3.9 Å à 6.9 Å augmente d’une manière progressive. Il apparait quelques cavités de 
grande taille (7.8-12.4 Å) mais elles sont peu nombreuses. Les cavités dans le verre sont 
générées par deux mécanismes : élargissement des anneaux ou déformation des clusters de 
sodiums. Dans le verre non déformé, les sodiums modificateurs sont moins nombreux et 
l’augmentation du nombre des cavités de petite taille provient essentiellement de 
l’élargissement des anneaux. En revanche, la génération des grandes cavités provient de la 
déformation des clusters de sodium, de plus en plus importants au fur et à mesure de la 
déformation. 
Dans la phase plastique (24-32 picosecondes), le nombre de cavités de taille 3.9 Å diminue 
tandis que les autres tailles augmentent. L’apparition des grandes cavités dans le verre aide à 
relaxer la déformation locale. Dès la première coalescence (36 picosecondes), les petites 
cavités sont de plus en plus regroupées pour former de grandes cavités. Ce qui conduit à une 
diminution du nombre des cavités de taille 3.9-5.9 Å et une croissance des cavités de taille 
supérieure à une dizaine d’Å. Pendant la deuxième phase de coalescence, la concentration en 
cavités de taille 18-23 Å devient brusquement importante. 
On peut analyser le processus de nucléation et de croissance des cavités à l’aide de l’évolution 
du nombre et de la taille moyenne des cavités au cours de la fracturation (Figure IV.32). Sur 
ces courbes, la nucléation apparait intense dans la phase élastique (0-24 ps). Jusqu’à 30 
picosecondes, la taille moyenne des cavités évolue peu. Après le seuil du bris des liaisons Si-
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O (17 ps), la nucléation des cavités s’accélère jusqu’à la limite d’élasticité (24 ps). Dans la 
phase plastique, la nucléation des cavités sature mais leur taille moyenne augmente. Au delà 
d’une taille critique, la coalescence démarre vers 34 picosecondes, ce qui entraine une 
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Figure IV.32 : Évolution du nombre des cavités et de la taille moyenne des cavités au cours 
de la fracturation 
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3.5 Évolution de la process zone (zone d’élaboration) 
La taille de la process zone au cours de la fracturation a été estimée à l’aide de deux 
approches : le déplacement et la contrainte locale. Les deux approches donnent des résultats 
très proches (Figure IV.33). La taille de la process zone évolue de façon linéaire entre 4 et 16 
picosecondes. À partir de 20 picosecondes, la process zone s’agrandit plus lentement jusqu’à 
la propagation de la fissure à 22 picosecondes. Ici, nous avons uniquement considéré la taille 
de la process zone dans la phase élastique. Dans la phase plastique, il apparait de plus en plus 
de zones locales plastiques autour des cavités, par conséquent il devient difficile de calculer la 





































Figure IV.33 : Évolution de la taille de la process zone au cours de la phase élastique 
Afin de définir la forme de la process zone, on va déterminer la taille de la process zone 
suivant trois directions : perpendiculaire, avec une inclinaison de 45o et parallèle à la direction 
de propagation de la fissure (voir la Figure IV.3). Grâce aux tailles de la process zone suivant 
ces cinq directions, on peut visualiser d’une manière qualitative l’évolution de la forme de la 
process zone sur la Figure IV.34 pour déterminer le mode de la rupture (en contrainte plane 
ou en déformation plane).  
Tout d’abord, après 4 picosecondes, il existe une petite process zone en tête de la fissure dont 
la taille suivant la direction parallèle à la propagation est plus grande. À cet instant, la 
contrainte dans l’échantillon est encore faible. Après 8 picosecondes, la contrainte de tension 
est de plus en plus grande, et logiquement la process zone s’étend dans la direction de la 
traction (perpendiculaire de la direction de propagation de fissure). En conséquence, la taille 
relative suivant les autres directions diminue. La forme de la process zone après 8 
picosecondes ressemble à la forme de la zone plastique en contrainte plane (voir la Figure 
IV.35), décrite par McClintock – Irwin [30]. Après 12 picosecondes, la process zone s’élargit 
suivant les directions inclinées de 45o et parallèle tandis que la taille reste identique suivant la 
direction perpendiculaire. Ensuite à 16 picosecondes, la progression est prédominante suivant 
les deux directions parallèle et perpendiculaire mais elle semble s’arrêter dans la direction 
inclinée de 45°. À 20-24 picosecondes, la forme de la process zone ressemble à celle à            
4 picosecondes à un facteur d’échelle près. De 16 à 24 picosecondes, la taille de la process 
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zone diminue suivant la direction inclinée et augmente progressivement suivant les deux 
directions perpendiculaire et parallèle à la direction de propagation de la fissure. 
En conclusion, à l’échelle nanométrique la forme de la process zone évolue au cours de la 
fracturation. À certains moments, cette forme ressemble à celle prédite en contraintes planes, 






















Figure IV.34 : Evolution qualitative de la forme de la process zone au cours de la 
fracturation  
 
Figure IV.35 : Forme de la zone plastique (a) déformation plane (b) contrainte plane [30] 
t=16ps 
t=4ps t=8ps t=12ps 
t=20-24ps 
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3.6 Évolution du front de la fissure 
La Figure IV.36 représente le déplacement du front de la fissure identifié par deux méthodes : 
(1) la valeur moyenne du déplacement des trois points au front de la fissure et (2) la valeur du 
déplacement de la pointe de la fissure.  
Sous l’effet de la déformation, on observe un émoussement du front de la fissure dans la phase 
élastique. Dans le schéma utilisant trois points, le front de la fissure est déplacé d’une distance 
d’environ 1 Å et se stabilise entre 5 et 22 picosecondes. Si on prend en compte un seul point, 
il semble que le front de fissure se relâche sous l’effet de la déformation (il se déplace entre 0 
et 12 picosecondes et recule vers la valeur initiale entre 12 et 18 picosecondes).  
Avec le schéma utilisant 3 points, la fissure se propage à partir de 24 picosecondes, tandis que 
l’instant de la propagation est de 22 picosecondes si on prend en compte seulement le front de 
fissure. 
À partir de 22-24 picosecondes, le déplacement du front de la fissure progresse rapidement 
jusqu’à 32 picosecondes. Cette propagation se déroule d’une manière quasi-statique. Entre 32 
et 34 picosecondes, la vitesse de propagation de la fissure ralentit car il apparait des cavités 
dans le verre qui consomme l’énergie fournie. Ces cavités aident à relaxer une partie de la 
déformation locale et limitent l’avancée du front de la fissure. À partir de 34 picosecondes, la 
fracturation devient dynamique. Des fluctuations sont observées dans la phase 38-50 
picosecondes. Leur origine est liée à la coalescence et à la décohésion locale qui modulent 




































Figure IV.36 : Déplacement du front de la fissure au cours de la fracturation 
 
3.7 Calcul de la ténacité 
Pour déterminer la valeur de l’intégrale Gθ, nous avons utilisé une couronne comme cela a été 
décrit dans le paragraphe 2.3. Cette couronne contient 50 éléments (2*20 horizontaux + 2*5 
verticaux). La taille de chaque élément est de 11 x 11 Å à l’instant initial. Au cours de la 
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fracturation, la déformation et la contrainte sur chaque élément ont été calculées, et on peut 
mesurer l’évolution de l’intégrale Gθ. 
La difficulté de cette approche est de définir une couronne dont tous les éléments se trouvent 
dans la zone de déformation élastique. Plusieurs couronnes ont été testées mais il reste 
toujours certains éléments traversant des zones déformées plastiquement. Nous avons choisi 
une couronne le plus loin de la process zone pour que le nombre des éléments en état élastique 
soit maximal.  
La Figure IV.37 représente l’évolution de l’intégrale Gθ en fonction du nombre des éléments 
dans la zone plastique. Sur cette figure, l’intégrale Gθ évolue de façon linéaire avec le nombre 
des éléments « plastiques ». Cette évolution nous permet d’estimer la valeur de l’intégrale Gθ 
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Figure IV.37 : Évolution de Gθ en fonction du nombre des éléments « plastiques »  
 
Supposons que la valeur de Gθ se compose de 2 parties : une partie élastique et une partie 
plastique : 




i GG  
où Nélas, Nplas sont respectivement le nombre d’éléments élastiques, et plastiques. 
Donc, la partie élastique de Gθ s’écrit sous la forme : 
Gθélastique = ∑ θ
élasN
iG  
Le facteur d’intensité de contrainte est calculé selon la formule : 
EGK élastiqueI .θ=  (en contrainte plane) 
L’évolution du facteur d’intensité de contrainte au cours de la fracturation est représentée sur 
la Figure IV.38. Une petite fluctuation est observée sur la courbe des valeurs instantanées, 
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c’est pourquoi nous avons utilisé une moyenne temporelle pour estimer la ténacité. La valeur 
moyenne est calculée de la façon suivante : 
KImoy (t) = 3
)1()()1( +++− tKtKtK III
 
Au cours de la traction, le facteur d’intensité de contrainte augmente jusqu’à 22 picosecondes. 
Après le commencement de l’avancée de la fissure (22 ps), le facteur d’intensité de contrainte 
se réduit. La propagation de la fissure influence nettement l’évolution du facteur d’intensité de 
contrainte. Dans l’étape suivante (28-32ps), le facteur KI augmente jusqu’à sa valeur 
maximale correspondant à la ténacité. La ténacité du verre CJ1 est égale à 0.83 MPa.m1/2 


























Figure IV.38 : Évolution du facteur d’intensité de contrainte au cours de la fracturation 
  
Sur la Figure IV.39, on observe la dépendance du facteur d’intensité de contrainte en fonction 
de la taille de la couronne. Ici, la taille s’exprime par la hauteur des couronnes (la largeur des 
couronnes est constante). Lorsque la hauteur augmente, la zone calculée s’éloigne de plus en 
plus de la process zone. C’est pourquoi, une diminution du facteur d’intensité de contrainte a 
été observée. Théoriquement la valeur du facteur d’intensité de contrainte est indépendante de 
la taille de couronne dans les régions suffisamment éloignées de la process zone. Pour des 
boîtes de simulation de 100000 atomes, cette région n’est pas atteinte. Dans le chapitre 5, nous 
présenterons une estimation du facteur d’intensité de la contrainte pour une boite de 
simulation plus grande (1 million d’atomes). Nous observerons effectivement une 
indépendance de la valeur avec le contour. 
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Figure IV.40 : Rugosité de la surface de rupture du verre CJ1 
La Figure IV.40 représente la relation log(∆h)-log(∆x) de la surface de rupture du verre CJ1 
suivant la direction de propagation de la fissure. Sur cette courbe, on peut déterminer la 
rugosité par la pente de la courbe. La rugosité du verre CJ1 (0.61) est proche de la valeur 
universelle de la rugosité suivant la direction de propagation de la fissure 0.6 [31]. À courte 
distance (sur les trois premiers points), nous avons obtenu une valeur supérieure de la rugosité 
0.71. 
Afin de vérifier l’auto-affinité de la surface de rupture, nous avons appliqué la formule : 












xhfxxhpdf )(.))((  
où pdf(∆h) est la densité de probabilité des hauteurs ∆h. Sur la Figure IV.41 est tracée la 
variation de la densité de probabilité pdf(∆h) pour différentes valeurs de ∆x. 
Il est nécessaire de tracer les courbes de ζxxhpdf ∆∆∆ )).(( en fonction de ζxxh ∆∆∆ /)(  pour 
vérifier l’indépendance de l’évolution de ces courbes avec la valeur de ∆x.  
Sur la Figure IV.42, deux régimes auto-affines sont trouvés. Les courbes correspondant à 
∆x=9Å et ∆x=13.5Å ont une forme similaire et cela correspond à la valeur de rugosité 0.71. 
Le deuxième régime (rugosité de 0.61) est observé à partir de ∆x=18Å. Dans ce régime, les 
courbes normalisées de la densité de probabilité coïncident.  
En raison de la taille assez petite de la boîte atomique, le nombre des points pour la statistique 
reste faible et on observe la fluctuation sur les courbes de la densité de probabilité. Ces 
























Figure IV.41 : Densité de probabilité de ∆h pour différentes valeurs de ∆x 
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1 Modélisation de la structure des verres irradiés 
1.1 Description de la méthode 
Dans le cadre de cette thèse, il est nécessaire de simuler des verres nucléaires simplifiés sains 
et irradiés pour analyser le mécanisme de fracturation et l’influence des irradiations sur leur 
ténacité. Avec les potentiels développés précédemment, la simulation des verres sains de 
grande taille est réalisable, cependant la question de la simulation de structures irradiées de 
grande taille dans un temps raisonnable se pose. Nous avons utilisé l’analogie entre l’effet de 
trempe et l’effet d’irradiation pour simuler le verre irradié (voir le Chapitre 1). 
Concernant la méthode d’irradiation par une série de cascades de déplacements initiées par 
des ions lourds [1], le temps nécessaire pour irradier complètement le volume est long, et ce 
d’autant plus que la boîte de simulation est grande. Pour les verres de plusieurs dizaines de 
milliers d’atomes utilisés pour les calculs de fracturation, il est impossible d’obtenir de grands 
volumes irradiés par cette approche. 
Nous avons donc développé une nouvelle approche pour simuler rapidement une structure 
équivalente à celle d’un verre irradié. Cette approche est présentée sur la Figure V.1. Tout 
d’abord, un verre sain, préparé selon une méthode classique, est recuit à la température Trecuit à 
pression nulle (P = 0) pendant 50 ps. Ensuite il est trempé avec une vitesse de trempe 
d’environ 1014 K/s jusqu’à la température ambiante (300 K). Après la trempe, le verre obtenu 
est relaxé dans l’ensemble NPT (P=0, T=300K) pendant 20 ps. Au cours des simulations, des 














































1.2 Comparaison avec la méthode des cascades de déplacements 
1.2.1 Verre CJ1 irradié par des cascades de déplacements 
Nous allons comparer le verre obtenu par cette nouvelle approche avec le verre irradié par une 
série de cascades de déplacements. Pour cela, un verre CJ1 de 4000 atomes a été fabriqué par 
une trempe de 5×1012 K/s avec les nouveaux potentiels, et a été ensuite soumis à une série de 
cent cascades de déplacements de 600 eV. 
Sous l’effet des cascades de déplacements, on observe un gonflement du verre (voir la Figure 
V.2a). Le volume du verre augmente puis sature pour une dose d’environ 5×1020 keV/cm 3. La 
valeur à saturation du gonflement est d’environ 1%. Parallèlement, une dépolymérisation du 
réseau vitreux est observée sous la forme d’une décroissance de la coordinence du bore (voir 












































Figure V.2 : Évolution (a) du volume et (b) de la coordinence du bore du verre CJ1 soumis à 
une série de cascades de déplacements 
 
Les angles Si-O-Si et Si-O-B diminuent (Figure V.3). Le palier de stabilisation pour la 
coordinence du bore et pour les angles Si-O-Si, et Si-O-B est aux alentours de 5×1020 
keV/cm3. La structure du verre soumis aux cascades de déplacements devient plus 
désordonnée, ce qui s’exprime par un élargissement de la distribution des tailles d’anneaux 
(Figure V.4) : augmentation des anneaux de petite et grande tailles (T2, T3, T4, T7, T8) et 
diminution des anneaux de taille moyenne (T5, T6). Globalement, la taille moyenne des 
anneaux diminue sous la série des cascades de déplacements. 
 















































Energie déposée (10^18keV/cm ^3)
 
 
Figure V.3 : Évolution (a) de l’angle Si-O-Si et (b) de l’angle Si-O-B du verre CJ1 soumis à 






















































Energie déposée (10^18keV/cm ^3)
 
 
 Figure V.4 : Évolution de la distribution des tailles d’anneaux du verre CJ1 soumis une série 
de cascades de déplacements 
Avec les nouveaux potentiels, l’effet d’une série de cascades de déplacements dans un verre 
CJ1 donne des résultats similaires à ceux obtenus avec les potentiels Born-Mayer-Huggins 
(BMH) précédemment utilisés [2], mais il existe des écarts quantitatifs. Ces différences sont 
issues de l’intensité des champs de force. Les potentiels BMH utilisent des charges entières, 
ce qui conduit à des modules élastiques plus grands qu’avec les nouveaux potentiels (les 
écarts entre les modules élastiques simulés par les potentiels BMH et expérimentaux sont 
entre 70 et 100% [3]). Le gonflement et la dépolymérisation en sont favorisés.      
 
1.2.2 Verre CJ1 simulé par la nouvelle approche  
Une structure du verre CJ1 de 100000 atomes a été recuite à la température de 3000 K et 
trempée rapidement selon le schéma de la Figure V.1. 





Sur la distribution radiale B-O (Figure V.5a), on observe une augmentation de l’intensité du 
sous pic [3]B-O et une diminution de celle du sous pic [4]B-O, ce qui traduit une conversion des 
espèces BO4 en BO3. Le pourcentage de bore tri-coordonnés augmente de 10%. Par 
conséquent, certains sodiums deviennent modificateurs, d’où une distance Na-O réduite 












































Figure V.5 : Évolution de la distribution radiale (a) B-O et (b) Na-O du verre CJ1 simulé par 
la nouvelle méthode 
 
Sur la Figure V.6, le maximum de la distribution angulaire Si-O-Si et Si-O-B est décalé vers 
la gauche. Cela signifie une diminution des angles moyens Si-O-Si et Si-O-B. Les 
distributions angulaires Si-O-Si et Si-O-B deviennent également plus larges. L’élargissement 





































Verre irradié (nouvelle méthode)
 
Figure V.6 : Évolution de la distribution angulaire (a) Si-O-Si et (b) Si-O-B du verre CJ1 
simulé par la nouvelle méthode 



































Les structures du verre CJ1 irradié par la méthode des cascades de déplacements et traité 
thermiquement par la nouvelle méthode présentent des analogies : gonflement, 
dépolymérisation du réseau, diminution des angles Si-O-Si, Si-O-B, élargissement de la 
distribution des tailles d’anneaux (voir le Tableau V.1). La nouvelle méthode reproduit donc 
les effets de l’irradiation par une série de cascades de déplacements [2] ainsi que les effets 
expérimentaux de l’irradiation par des ions lourds [4]. Il subsiste des écarts avec l’expérience, 
mais cette méthode permet d’obtenir rapidement une structure représentative d’un verre 
irradié.  
 




(série de cascades de 
déplacements) 
Expérience  
Gonflement 7 % 1 % 2.3 % 
Augmentation du % de 
[3]B 10 % 10 % 17 % 
Diminution de l’angle 
Si-O-Si 2.2
o 3.5o 2.2o 
Diminution de l’angle 
Si-O-B 2
o 4.4o  
 
Tableau V.1 : Comparaison du verre CJ1 simulé par la nouvelle méthode avec les verres 
irradiés 
En utilisant la nouvelle méthode, des échantillons de 100 000 atomes de deux autres types de 
verre SBN12 et SBN55 ont été simulés. L’évolution de leurs propriétés structurales est listée 





dans le Tableau V.2. Ici, la valeur du gonflement et l’augmentation du pourcentage de bore 
tri-coordonné dépend de la température de recuit. Plus cette température est grande, et plus le 
gonflement et la dépolymérisation sont importants. La température de recuit est choisie pour 
retrouver au mieux la valeur de la polymérisation par rapport à l’expérience.  
 




Verre SBN12 (Trecuit = 3000 K) 
Gonflement 2.4 %  
Augmentation du % de 
[3]B 3 % 3 % 








Verre SBN55 (Trecuit = 1600 K) 
Gonflement 6 %  
Augmentation du % de 
[3]B 11 % 7 % 









  Tableau V.2 : Modélisation des verres SBN12 et SBN55  par la nouvelle méthode de 
traitement thermique 
 
2 Effet d’irradiation sur la fracturation 
Afin d’examiner l’effet de l’irradiation sur le comportement à la fracturation, nous avons 
modélisé des verres par la nouvelle méthode décrite ci-dessus. Par abus de langage, ces verres 
seront appelés « verres irradiés » dans la suite du chapitre. La démarche de simulation de la 
fracturation (décrite au Chapitre IV) a été appliquée à l’échantillon irradié avec la même 
vitesse de déformation que pour le verre sain. Nous avons utilisé trois types de verre CJ1, 
SBN12 et SBN55 pour étudier l’influence de l’irradiation sur la fracturation. Les paramètres 
des échantillons sont listés dans le Tableau V.3. Le nombre d’atomes de tous les échantillons 
est de 98 000. La profondeur et la hauteur de l’encoche valent respectivement 30Å et 20Å. 






Dimensions (Å)  Type de verre Vitesse de 
déformation 
(fs-1) LX LY LZ 
Coordinence du 
bore 
CJ1 sain 4.10-6 248.7 49.7 99.5 3.70 1 
CJ1 irradié 4.10-6 254.9 51 102 3.60 
SBN12 sain 4.10-6 247.9 49.6 99.2 3.41 2 
SBN12 irradié 4.10-6 249.8 50 99.9 3.38 
SBN55 sain 4.10-6 247.1 49.4 98.8 3.61 3 
SBN55 irradié 4.10-6 251.3 50.3 100.5 3.50 
 
Tableau V.3 : Paramètres des échantillons des verres sains et irradiés 
 
2.1 Verre CJ1 
2.1.1 Comportement mécanique 



























Figure V.8 : Courbes contrainte-déformation des verres CJ1 sain et irradié 
Comme pour l’analyse de la courbe contrainte-déformation proposée au chapitre IV, on peut 
diviser cette courbe en quatre parties : phase élastique, phase plastique, phase de coalescence, 
décohésion. 
À noter que dans la phase de coalescence, il se produit également des écoulements plastiques. 
Ce qui est dénommé phase plastique ne recouvre donc pas l’intégralité des écoulements 
plastiques. 






Dans le Tableau V.4, nous avons estimé la durée de ces quatre phases. Entre le verre sain et le 
verre irradié, on observe une diminution du module d’Young. Les modules d’Young des 
verres sain et irradié valent respectivement 74.05 GPa et 51.63 GPa, soit une diminution de 
30%. 
Notons que dans le verre R7T7 dopé au curium, une diminution du module d’Young sous 
irradiation a été observée par différents auteurs : 15% [5], 30% [6,7]. En raison du 
comportement similaire sous irradiation du verre R7T7 et du verre CJ1 (dureté, gonflement), 
on peut conclure que l’évolution du module d’Young telle qu’elle est simulée ici est conforme 
à l’expérience. On observe également une diminution de la limite élastique dans le verre 
irradié. Donc la structure du verre perd en élasticité sous irradiation. 
Concernant la phase plastique, on observe une zone de plasticité plus large dans le cas du 
verre irradié. La durée de la phase plastique du verre irradié est de 13ps contre 10 ps pour le 
verre sain. Il se produit une augmentation de la plasticité sous irradiation. L’écoulement 
plastique dans le verre irradié limite l’élargissement des cavités dans la phase plastique. C’est 
la raison pour laquelle la première coalescence apparait plus tard, après 40 ps contre 34 ps 
dans le verre sain. 
Dans le verre sain, la coalescence est très rapide. La durée totale de la phase de coalescence 
dans le verre sain est de 8 ps contre 12 ps pour le verre irradié. En raison de sa plus faible 
plasticité, le verre sain est plus fragile que le verre irradié. Pour une même vitesse de 
déformation, la décohésion apparait après 42 ps pour le verre sain, et après 52 ps pour le verre 
irradié. 
 
 CJ1 sain CJ1 irradié 
Limite élastique Re = 7.87 GPa Re = 5.49 GPa 
Module d’Young E = 74.05 GPa E = 51.63 GPa 
Phase élastique t = 0-24 ps (ε = 0-9.6%) t = 0-27 ps (ε = 0-10.8%) 
Plateau plastique pur t = 24-34 ps (ε = 9.6-13.6%) t = 27-40 ps (ε = 10.8-16%) 
Phase de coalescence t= 34-42 ps (ε = 13.6-16.8%) t= 40-52 ps (ε = 16-20.8%) 
Seuil de décohésion t=42 ps (ε = 16.8%) t= 52 ps (ε = 20.8%) 
Tableau V.4 : Analyse des phases des courbes contrainte-déformation du verre CJ1 
2.1.2 Évolution du nombre de liaisons 
L’évolution du nombre des liaisons a été calculée par différence entre l’instant t et l’instant 
initial (voir le paragraphe 3.3.1 du chapitre IV). Dans le verre irradié (Figure V.9), le seuil de 
bris des liaisons est de 7ps pour B-O et de 16ps pour Si-O. 
Afin de comparer le comportement des verres sain et irradié, nous avons calculé la vitesse 
d’évolution du nombre de liaisons : 



















avec NLinstV (t), NLinstV (t+1), NLinstV (t-1) les vitesses d’évolution instantanées du nombre de liaisons 
aux instants t, t+1 et t-1. Un lissage temporel est utilisé pour limiter les fluctuations. Une 
valeur négative de la vitesse correspond au bris des liaisons et une valeur positive correspond 
à leur reformation. 
Il est intéressant de noter que le bris des liaisons commence avant la fin de la phase élastique. 
Sur la Figure V.10, nous avons comparé la vitesse d’évolution du nombre des liaisons Si-O et 
B-O entre le verre sain et le verre irradié. La vitesse de bris des liaisons Si-O et B-O dans le 
verre irradié est toujours inférieure à celle du verre sain. D’autre part, la vitesse de réformation 
des liaisons du verre sain est plus grande que dans le verre irradié dans la phase de 















































































Figure V.10 : Comparaison de la vitesse d’évolution du nombre des liaisons (a) Si-O et (b)B-
O du verre CJ1 sain et irradié 
 





2.1.3 Comportement des cavités 
2.1.3.1 Évolution du nombre et de la taille des cavités 
La Figure V.11 représente la distribution de la taille des cavités dans le verre CJ1 sain et 
irradié après 16 ps (phase élastique) et 32 ps (phase plastique). Si les cavités de petite taille (4-
6 Å) sont nombreuses dans le verre sain, la taille des cavités présente une distribution 
différente dans le verre irradié. Lorsque le verre devient plastique, l’évolution du nombre des 
cavités de petite taille est prédominante dans le verre sain. Au contraire, dans le verre irradié, 
le nombre des cavités de petite taille diminue tandis que les nombres de cavités de moyenne et 
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Figure V.11 : Distribution de la taille des cavités dans les verres CJ1 sain et irradié (a) dans 
la phase élastique (16 ps) (b) dans la phase plastique (32ps) 
L’évolution de la taille moyenne et du nombre total des cavités (Figure V.12) permet de 
comprendre la phase de nucléation et de croissance des cavités. Pour le verre sain, dans la 
phase élastique, la taille moyenne des cavités évolue peu et une grande vitesse de nucléation 
est observée. Donc, dans le verre sain, les phases de nucléation et de croissance sont séparées : 
la nucléation a lieu entre 0 à 30ps, et la croissance à partir de 30 ps. Par contre, la séparation 
entre ces deux phénomènes n’est pas observée aussi nettement dans le verre irradié. Entre 0 et 





30 ps, on observe à la fois la nucléation de nouvelles cavités et la croissance des cavités déjà 
existantes.        
Dans la phase de coalescence, la taille moyenne des cavités augmente plus rapidement dans le 
verre sain et le nombre des cavités diminue à partir de 34 picosecondes. Dans le verre irradié, 























































Figure V.12 : Évolution de la taille moyenne et du nombre total des cavités dans les verres 
CJ1 sain et irradié au cours de la fracturation 
La Figure V.13 représente la distribution du nombre des cavités selon l’axe Oz 
(correspondant à la hauteur de l’échantillon). À noter que la section centrale de l’échantillon 
correspondant à la pointe de la fissure est la plus faible, et la théorie prévoit la germination des 
cavités dans cette section. Dans le verre sain, on trouve effectivement un grand nombre de 
cavités dans la section centrale, alors que les cavités sont réparties de façon plus diffuse dans 
le verre irradié. Cela explique pourquoi la coalescence est plus lente dans le verre irradié, car 
























Figure V.13 : Distribution du nombre des cavités selon l’axe Oz dans les verres CJ1 sain et 
irradié à 16 ps (l’abscisse nulle correspond à la section centrale) 
 





2.1.3.2 Évolution de la fraction volumique poreuse 
Sur la Figure V.14, on observe l’évolution de la fraction volumique des cavités f (porosité) au 
cours de la fracturation. On retrouve sur ces courbes les quatre phases : nucléation des cavités, 















Figure V.14 : Évolution de la porosité des verres CJ1 sain et irradié 
À l’état initial, la fraction volumique poreuse du verre sain est de 0.4%. Cette faible valeur 
signifie que le verre CJ1 est dense. Certaines cavités existent mais leur taille est faible (< 7 Å). 
Sous irradiation, la porosité augmente de 2.1%. Initialement, la taille des cavités est de l’ordre 
de 13 Å dans le verre irradié (f=2.5%). 
Afin d’analyser l’évolution des cavités, la vitesse d’évolution de la fraction poreuse f est 















avec CAinstV (t), CAinstV (t+1), CAinstV (t-1) les vitesses d’évolution instantanées aux instants t, t+1 et t-1. 
Le lissage temporel est utilisé pour limiter les fluctuations.  
Dans la phase de nucléation des cavités, on observe que la porosité évolue de façon presque 
linéaire, mais le calcul de la vitesse montre une évolution plus saccadée (Figure V.15). Son 
origine provient de la structure atomistique. La vitesse d’évolution diminue avant le seuil de 
bris de liaisons (B-O : 7 ps pour les verres sain et irradié ; Si-O : 20 ps  pour le verre sain - 16 
ps pour le verre irradié), et systématiquement la germination des cavités rebondit après le seuil 
de bris de liaisons. Ce qui s’exprime par un changement notable de la vitesse d’évolution du 
nombre des cavités après les seuils de bris des liaisons B-O et Si-O sur la Figure V.12. On 
peut distinguer dans la phase de nucléation des cavités, l’influence du bris des entités boratées 
puis celle du bris des entités borosilicatées.  
La nucléation des cavités commence au cours de la phase élastique. En comparant le verre 
sain et le verre irradié, nous trouvons que la vitesse d’évolution de la porosité dans la phase de 
nucléation est plus grande dans le verre irradié. La raison de cette différence est le mélange de 





nucléation et croissance des cavités dans le verre irradié, ces deux phénomènes influençant la 
porosité.  
Après la limite élastique (24 ps avec le verre sain, 27 ps avec le verre irradié), la germination 
des cavités se poursuit parallèlement à leur croissance. À partir d’un seuil de contrainte 
(proche de la contrainte maximale à 28 ps pour le verre sain, et 32 ps pour le verre irradié), la 
croissance des cavités devient importante. On appelle cette phase, la phase de croissance pour 
la différencier de la phase de nucléation. Dans le verre sain, la vitesse d’évolution de cette 
phase augmente plus vite que dans le verre irradié. La valeur maximale de la vitesse dans cette 
phase est 0.5 %/ps pour le verre sain et 0.41 %/ps pour le verre irradié (voir le Tableau V.5).  
Le verre irradié est plus plastique que le verre sain. C’est pourquoi le commencement de la 
coalescence se passe plus tard dans le verre irradié. Dans la phase de coalescence, on observe 
une différence notable entre les verres sain et irradié. Dans le verre sain, après la première 
phase de coalescence très courte (sa durée est de 2ps), la vitesse d’évolution augmente 
rapidement. La valeur maximale de la vitesse correspond à la fin de la deuxième phase de 
coalescence. Par contre, avec le verre irradié, la vitesse s’accélère dans la première phase, et 
atteint sa valeur maximale à la fin de la première phase. Dans la deuxième phase, la vitesse 
d’évolution diminue progressivement jusqu’à la décohésion. 
La phase de décohésion induit de grandes fluctuations sur la courbe de la vitesse. Après 
chaque décohésion locale, certaines régions se relaxent. C’est la raison pour laquelle les 
cavités dans ces régions peuvent diminuer, ce qui limite la vitesse d’évolution de la porosité. 
 
 











































Phase de nucléation 












- 1ère phase : V = 0.068 %/ps 
- 2ème phase : V = 0.069 %/ps 
- 1ère phase : V = 0.12 %/ps 





= 0.085 - 0.5 %/ps V
 
= 0.14 - 0.41 %/ps 
Coalescence 
des cavités 
- 1ère phase : V
  
= 0.5 - 0.65 %/ps 
- 2ème phase : V = 0.75 - 1.01 %/ps 
- 1ère phase : V
  
= 0.41 - 0.74 %/ps 
- 2ème phase : V = 0.65 - 0.52 %/ps 
   Tableau V.5 : Comparaison de la vitesse d’évolution de la porosité entre le verre CJ1 sain 
et irradié 
2.1.3.3 Diffusion des atomes de sodium 
Comme pour l’analyse présentée au chapitre IV, la nucléation des cavités provient de deux 
origines : l’élargissement des anneaux et la déformation des clusters d’atomes de sodium 
modificateurs. Dans le verre irradié, la dépolymérisation du réseau boraté, c’est-à-dire la 
conversion de [4]B en [3]B, contribue à libérer les atomes de sodium des groupes BO4Na. Le 
sodium devient modificateur. Or, il est connu que les atomes de sodium modificateurs 
diffusent plus vite que les atomes de sodium compensateurs de charge [8, 9]. 
Afin d’examiner la diffusion des atomes, nous avons utilisé le déplacement carré moyen 
(MSD) : 
2)0()( rtrMSD −=  
où r(t), r(0) sont les positions de l’atome aux instants t et à l’instant initial, < > signifie la 
valeur moyenne sur tous les atomes de chaque type (Si, B, O, Na). 
La Figure V.16 représente l’évolution du MSD de chaque type d’atome dans les verres CJ1 
sain et irradié. Dans la phase de nucléation des cavités, les sodiums du verre irradié sont plus 
mobiles que ceux du verre sain. Ceci est dû à la plus forte concentration de Na modificateurs. 
Au contraire, on n’observe aucune différence pour le MSD des atomes de silicium, de bore, et 
d’oxygène entre les verres sain et irradié dans la phase de nucléation. 
Lors de la croissance et de la coalescence des cavités, l’évolution des MSD s’accélère. La 
croissance et la coalescence des cavités dans le verre sain se déroulent plus vite que dans le 
verre irradié. C’est pourquoi dans cette phase, le MSD de tous les types d’atome du verre sain 
devient plus grand que dans le verre irradié. 
 










































































































Figure V.16 : Déplacement carré moyen (a) des atomes de sodium (b) de silicium,               


















































Figure V.17 : Déplacement carré moyen des atomes (a) dans les verres CJ1 sain et (b) CJ1 
irradié 
 
2.1.4 La ténacité 
La ténacité du verre CJ1 irradié est calculée à l’aide de la méthode Gθ décrite dans le chapitre 
IV. Sur la Figure V.18, nous avons comparé l’évolution temporelle du facteur d’intensité de 
contrainte entre le verre sain et irradié. Pour que la comparaison soit correcte, nous avons 
choisi une couronne de même taille et suffisamment loin de la process zone. 
Na Si 
B O 





On observe que le facteur d’intensité de contrainte du verre sain est toujours inférieur à celui 
du verre irradié. Dans le Tableau V.6, une augmentation de 27-32% de la ténacité est 
observée après irradiation.  
Dans le verre sain, après avoir atteint la valeur maximale (la ténacité), le facteur d’intensité de 
contrainte diminue plus rapidement que dans le verre irradié. Ce qui traduit une plus grande 
fragilité du verre sain. Ensuite le facteur d’intensité de contrainte du verre sain reste à une 
valeur très faible après la décohésion. Cela signifie que la décohésion conduit rapidement à la 
rupture totale de l’échantillon. Par contre, on n’observe pas ce phénomène dans le verre 





















Figure V.18 : Comparaison du facteur d’intensité de contrainte (valeur moyenne temporelle) 
des verres CJ1 sain et irradié 
 
 CJ1 sain CJ1 irradié Évolution 
Valeur instantanée KIC = 0.83 MPa.m1/2 KIC = 1.05 MPa.m1/2 27% 
Valeur moyenne temporelle KIC = 0.79 MPa.m1/2 KIC = 1.04 MPa.m1/2 32% 
Tableau V.6 : Comparaison de la ténacité des verres CJ1 sain et irradié  
 
2.1.5 La rugosité 
La Figure V.19 représente la rugosité de la surface de rupture des verres CJ1 sain et irradié, 
déterminée par la méthode de corrélation des hauteurs 1D. Sur chaque courbe, on observe 
deux valeurs de rugosité : une grande valeur à petite échelle et une valeur plus faible à grande 
échelle. Dans les verres sain et irradié, la partie correspondant à la grande valeur est très 
courte, c’est pourquoi l’existence de ce régime de rugosité est encore incertain. 
Sous irradiation, les deux valeurs de la rugosité augmentent. Il semble que l’augmentation de 
la rugosité provient de la distribution différente des cavités. Dans le paragraphe 2.1.3.1, nous 





avons analysé la distribution des cavités selon l’axe Oz. Dans le verre sain, les cavités sont 
concentrées autour de la section centrale tandis que les cavités sont réparties de façon plus 
diffuse dans le verre irradié. La surface de rupture est créée par la coalescence des cavités, et 
la concentration des cavités autour de la section centrale conduit sans doute à une surface 





















Figure V.19 : Comparaison de la rugosité de la surface de rupture des verres CJ1 sain et 
irradié (∆x et ∆h en Å) 
 
2.2 Verre SBN12 
2.2.1 Comportement mécanique 
En analysant l’évolution de la courbe contrainte-déformation, comme pour le verre CJ1, on 
peut distinguer quatre phases pour le verre SBN12 (Figure V.20) : élastique, plastique, phase 
de coalescence, phase de décohésion. Dans la phase élastique, une évolution linéaire est 
observée. Le module d’Young diminue d’environ 12% et la limite élastique est abaissée sous 
irradiation. L’effet de l’irradiation est donc similaire pour les verres SBN12 et CJ1, même s’il 
est moins marqué pour le verre SBN12. 
Dans le verre SBN12 irradié, la zone plastique est plus large (Tableau V.7), mais la différence 
de la durée de la phase plastique entre le verre sain et irradié n’est que de 1ps (verre sain : 
14ps, verre irradié : 15 ps).  
Dans la phase de coalescence, on n’observe pas de différence majeure entre les vitesses de 
décroissance de la contrainte entre les verres SBN12 sain et irradié, mais la durée de la phase 
de coalescence est plus longue dans le verre sain. Les seuils de décohésion des verres sain et 
irradié sont très proches (58ps pour le verre sain et 59ps pour le verre irradié). Mise à part la 
diminution du module d’Young, aucune modification majeure n’apparait suite à l’irradiation. 
En comparaison avec le verre CJ1, la diminution du module d’Young sous irradiation du verre 
SBN12 est plus faible. Sous irradiation, le gonflement du verre SBN12 n’est que de 2,4% par 
rapport à 7% pour le verre CJ1, tandis que la conversion du [4]B en [3]B dans le verre SBN12 





est de 3% par rapport de 10% dans le verre CJ1. La diminution du module d’Young semble 
corrélée au gonflement et à la dépolymérisation du verre sous irradiation. D’autre part, la 
durée de la phase plastique ainsi que celle de la phase de coalescence du verre SBN12 est plus 



























Figure V.20 : Comparaison de la courbe contrainte-déformation des verres SBN12 sain et 
irradié 
 
 SBN12 sain SBN12 irradié 
Limite élastique Re = 6.37 GPa Re = 5.73 GPa 
Module d’Young E = 57.31 GPa E = 50.31 GPa 
Phase élastique t = 0-25 ps (ε = 0-10%) t = 0-29 ps (ε = 0-11.6%) 
Plateau plastique pur t = 25-39 ps (ε = 10-15.6%) t = 29-44 ps (ε = 11.6-17.6%) 
Phase de coalescence t= 39-58 ps (ε = 15.6-23.2%) t= 44-59 ps (ε = 17.6-23.6%) 
Seuil de décohésion t=58 ps (ε = 23.2%) t= 59 ps (ε = 23.6%) 
Tableau V.7 : Analyse des phases sur la courbe contrainte-déformation du verre SBN12 
 
2.2.2 Évolution du nombre de liaisons 
Dans les verres SBN12 sain et irradié, on observe une grande différence entre l’évolution du 
nombre des liaisons Si-O et B-O (Figure V.21). Sous l’effet de la déformation, le réseau 
silicaté évolue peu, contrairement au réseau boraté. Le réseau boraté se déforme fortement et 
la vitesse de bris des liaisons B-O est très grande par rapport à celle des liaisons Si-O. Le seuil 
de bris de liaisons est de 5ps pour B-O et 25ps pour Si-O. La différence entre les seuils de bris 
de liaisons B-O et Si-O du verre SBN12 est de 20ps (dans le verre CJ1, cette différence était 





de 13ps). Dans le verre SBN12 (R=[Na2O/B2O3] =0.43), selon le modèle de Yun et Bray [10, 
11], il n’y a aucun mélange entre les structures borates et silicates. Le réseau boraté étant 
moins coordonné que le réseau tétraédrique de silicium, il est davantage déformé.  
Sur la Figure V.22, on observe une phase de stabilisation de la vitesse d’évolution du nombre 
des liaisons B-O dans les verres sain et irradié. Elle correspond au plateau plastique. Donc, 
l’écoulement plastique aide à limiter l’augmentation de la vitesse de rupture des liaisons 
autour des entités boratées. D’autre part, aucune différence majeure n’a été observée sur 
l’évolution de la vitesse de bris et de reformation de B-O dans les verres sain et irradié 
(contrairement à Si-O) sur la Figure V.22. C’est la raison pour laquelle la plasticité du verre 











































Figure V.21 : Évolution du nombre des liaisons des verres SBN12 (a) sain (b) irradié 
 






































































Figure V.22 : Comparaison de la vitesse d’évolution du nombre des liaisons (a) Si-O et (b)B-
O des verres SBN12 sain et irradié 
 
2.2.3 Comportement des cavités 
2.2.3.1 Évolution du nombre et de la taille des cavités  
Au cours de la phase élastique ou plastique, les cavités sont toujours plus nombreuses dans le 
verre irradié (Figure V.23). Dans le verre sain, l’ensemble de la distribution des cavités 
augmente progressivement avec la déformation. Dans le verre irradié, le nombre des cavités 
de taille 4 Å diminue, alors que les cavités de taille supérieure augmentent. 
Durant la phase élastique, la taille moyenne des cavités évolue peu mais le nombre des cavités 
augmente avec une vitesse notable (Figure V.24). Jusqu’à 18 picosecondes, la vitesse 
d’évolution du nombre des cavités dans le verre irradié est plus grande que dans le verre sain. 
Cet effet est inverse à celui observé dans le verre CJ1 (la nucléation était plus lente dans le 
verre irradié). 
La Figure V.25 représente la distribution du nombre des cavités selon l’axe Oz à 24 ps. Dans 
les verres SBN12 sain et irradié, on observe une répartition diffuse des cavités selon l’axe Oz. 
Ce qui est différent du cas du verre CJ1 (les cavités étaient concentrées autour de la section 
centrale dans le verre CJ1 sain et réparties de façon plus diffuse dans le verre CJ1 irradié). 
Durant la phase de croissance des cavités, la taille moyenne des cavités évolue plus vite dans 
le verre sain (Figure V.24). Un nombre plus important de cavités permet de relaxer 
localement la déformation du réseau, c’est pourquoi la croissance des cavités dans le verre 
irradié est plus lente. D’où le retard du premier seuil de coalescence. 
Durant la phase de coalescence, la vitesse d’évolution de la taille moyenne des cavités des 
verres sain et irradié est égale (Figure V.24).  
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Figure V.23 : Distribution de la taille des cavités dans les verres SBN12 sain et irradié (a) 

























































Figure V.24 : Évolution de la taille moyenne et du nombre total des cavités dans les verres 
SBN12 sain et irradié au cours de la fracturation 


























Figure V.25 : Distribution du nombre des cavités selon l’axe Oz dans les verres SBN12 sain 
et irradié à 24 ps (le point 0 correspond à la section centrale) 
2.2.3.2 Évolution de la porosité 
La porosité initiale des verres SBN12 sain et irradié vaut respectivement 1.1% et 2.2% 
(Figure V.26). La différence entre l’augmentation de cette fraction (1.1%) et le gonflement 
macroscopique (2.4%) est donc faible. La taille des cavités reste inférieure à 8 Å dans le verre 
sain est inférieure à 13 Å dans le verre irradié.  
Sur les courbes de vitesse d’évolution de la porosité (Figure V.27), on observe une vitesse 
d’ouverture de la porosité plus grande dans le verre irradié, ce qui confirme notre analyse ci-
dessus. Dans la phase de croissance des cavités, la vitesse est plus faible dans le verre irradié. 
Cette diminution de la vitesse d’évolution est cohérente avec le retard du premier seuil de 
coalescence.  
Pour résumer, l’effet de l’irradiation sur le comportement des cavités dans le verre SBN12 est 
triple : les cavités formées sont plus nombreuses, la croissance des cavités est plus lente et le 
premier seuil de coalescence est retardé. 
À noter que les courbes de la porosité des verres SBN12 sain et irradié coïncident quasiment à 
partir de 52 picosecondes soit pour la dernière partie de la phase de coalescence (Figure V.26 
et Figure V.27). C’est la raison pour laquelle les seuils de décohésion des verres sain et irradié 
sont très proches (58 et 59 ps). D’autre part, on n’observe pas d’inflexion aussi marquée lors 
du passage de la coalescence à la décohésion sur la Figure V.26, contrairement au cas du 
verre CJ1.  





















































Figure V.27 : Vitesse d’évolution de la porosité des verres SBN12 sain et irradié 
2.2.3.3 Diffusion des sodiums 
La Figure V.28 représente le déplacement carré moyen (MSD) des sodiums dans les verres 
SBN12 sain et irradié. On n’observe pas de différence entre le verre sain et irradié dans la 
phase de nucléation des cavités (0-30 ps). À noter que le nombre de sodium en modificateur 
dans les verres SBN12 sain et irradié est faible, par conséquent la formation de clusters 
enrichis en sodium modificateurs est limitée. D’autre part, il y a une différence mineure entre 
les MSD des sodiums et des autres types d’atomes dans les verres sain et irradié (Figure 
V.29). La nucléation des cavités provient majoritairement de l’élargissement des anneaux et 
l’effet de nucléation autour des clusters de sodiums reste marginal.  
 
















































































Figure V.29 : Déplacement carré moyen des atomes dans les verres SBN12 (a) sain et (b) 
irradié 
 
2.2.4 La ténacité 
En utilisant la méthode Gθ, nous avons calculé la ténacité du verre SBN12. La ténacité des 
verres SBN12 sain et irradié vaut 0.96 MPa.m1/2 et 0.56 MPa.m1/2. Sur la courbe d’évolution 
du facteur d’intensité de contrainte du verre SBN12 (Figure V.30), on n’observe pas une forte 
diminution après l’atteinte de la valeur maximale, contrairement au verre CJ1. La diminution 
progressive exprime bien le caractère plastique du verre SBN12. 





Sous irradiation, la ténacité du verre SBN12 diminue (42%). Puisque les phénomènes 
plastiques du verre SBN12 semblent identiques avec ou sans irradiation, la diminution de la 

























Figure V.30 : Comparaison du facteur d’intensité de contrainte (valeur moyenne temporelle) 
des verres SBN12 sain et irradié 
 
 SBN12 sain SBN12 irradié Évolution 
Valeur instantanée KIC = 0.96 MPa.m1/2 KIC = 0.56 MPa.m1/2 - 42% 
Valeur moyenne temporelle KIC = 0.92 MPa.m1/2 KIC = 0.53 MPa.m1/2 - 42% 
Tableau V.8 : Comparaison de la ténacité des verres SBN12 sain et irradié  
 
2.2.5 La rugosité 
La Figure V.31 compare les valeurs de rugosité des verres SBN12 sain et irradié. Sous 
irradiation, la rugosité diminue faiblement. Les cavités dans le verre sain et irradié sont 
réparties de façon diffuse, c’est la raison pour laquelle la rugosité est peu affectée par 
l’irradiation. 
Sur la surface de rupture du verre SBN12, il existe deux régimes de rugosité comme pour le 
verre CJ1. La rugosité du verre SBN12 sain (0.83 et 0.68) est plus grande que celles du verre 
CJ1 (0.71 et 0.61). Là encore la répartition plus diffuse des cavités en est la cause.    












































Figure V.31 : Comparaison de la rugosité de la surface de rupture des verres SBN12 sain et 
irradié (∆x et ∆h en Å) 
2.3 Verre SBN55 
2.3.1 Comportement mécanique 
La Figure V.32 représente les courbes contrainte-déformation du verre SBN55. On observe 
un comportement différent par rapport aux verres CJ1 et SBN12 pour la phase élastique. En 
effet, une courbure notable de la pente initiale apparait. Afin de vérifier la pertinence de la 
phase élastique, une fracturation avec une vitesse de déformation plus grande (12.10-6 fs-1) a 
été faite. On peut observer une coïncidence entre les phases élastiques sur la Figure V.32b.   
Sous irradiation, une diminution du module d’Young et un abaissement de la limite élastique 
sont observés. Le plateau plastique du verre SBN55 s’élargit sous irradiation. La différence 
entre le verre sain et irradié est de 5ps (10 ps et 15ps). Le verre irradié devient plus plastique 
que le verre sain.  
Le Tableau V.9 montre que la durée de la coalescence dans le verre irradié est plus longue 
que dans le verre sain. Par conséquent, la décohésion apparait plus tard dans le verre irradié 
(62 ps contre 46 ps dans le verre sain), ce qui est similaire avec le comportement sous 
irradiation du verre CJ1. D’autre part, la vitesse de diminution de la contrainte dans la phase 
de coalescence du verre SBN55 irradié fluctue.     
   





























































Figure V.32 : (a) Courbe de contrainte-déformation du verre SBN55 en fonction de la vitesse 
de traction (b) Comparaison de la courbe contrainte-déformation des verres SBN55 sain et 
irradié 
 SBN55 sain SBN55 irradié 
Limite élastique Re = 3.74 GPa Re = 2.79 GPa 
Module d’Young E = 50.26 GPa E = 33.72 GPa 
Phase élastique t = 0-21 ps (ε = 0-8.4%) t = 0-26 ps (ε = 0-10.4%) 
Plateau plastique pur t = 21-31 ps (ε = 8.4-12.4%) t = 26-41 ps (ε = 10.4-14.4%) 
Phase de coalescence t= 31-46 ps (ε = 12.4-18.4%) t= 41-62 ps (ε = 16.4-24.8%) 
Seuil de décohésion t=46 ps (ε = 18.4%) t= 62 ps (ε = 24.8%) 
Tableau V.9 : Analyse des phases sur la courbe contrainte-déformation des verres SBN55 
sain et irradié 







2.3.2 Évolution du nombre de liaisons 
Au cours de la fracturation, le nombre de liaisons Si-O et B-O évolue d’une manière 
différente. Les liaisons Si-O évolue peu, tandis qu’un grand nombre de liaisons B-O sont 
brisées. Dans le verre sain, cette différence est très importante, le nombre des liaisons B-O 
brisées est 10 fois supérieur à 40 ps. Un découplage des réseaux boraté et silicaté est possible.  
Selon le modèle de Yun et Bray, le réseau borate dans la structure du verre SBN55 contient 
des unités métaborate et pyroborate. Dans ce verre, les unités reedmergnerite (mélange entre 
SiO4 et BO4) sont converties en unités pyroborate, et deux oxygènes non pontants sont 
associés à chaque tétraèdre de silicium restant. Le modèle prédit l’existence de deux zones, 
une riche en bore et une riche en silicium. La zone riche en bore apparait plus friable que celle 
riche en silicium. 
Les atomes de sodium en position de modificateurs sont nombreux (le pourcentage de ONP 
est de 23% dans le verre sain), et leur comportement joue un rôle important au cours de la 
fracturation. Dans le verre sain, on observe quelques liaisons B-O (moins de 10) qui se 
forment entre 0 et 20 ps avant la phase de bris des liaisons (Figure V.33a). C’est-à-dire que 
les premières étapes de la déformation conduisent à la conversion de bore tri-coordonnés à 
tétra-coordonnés. Dans le verre irradié, le nombre de conversions de [3]B à [4]B est plus grand 
(autour de 15) (Figure V.33b). C’est un nouveau phénomène qui n’a été observé que pour le 
verre SBN55. Deux explications sont possibles : l’existence de zone de compression locale au 
cours de la fracturation dans le réseau boraté permet la conversion de [3]B en [4]B (cette 
conversion a été confirmée expérimentalement dans le verre boraté sous compression [12]), ou 
la diffusion des atomes de sodium sous l’effet de la déformation conduit à la formation des 
BO4.  
Durant la phase de bris des liaisons, la vitesse de bris des liaisons de B-O est plus faible dans 
le verre irradié (Figure V.34b). Cette vitesse est très faible dans la phase de coalescence 
(Figure V.33b), ce qui est cohérent avec une coalescence plus longue. D’autre part, on 
n’observe pas clairement de phase de stabilisation de la vitesse pendant la phase plastique, 
contrairement au verre SBN12. Cela confirme que le verre SBN55 est moins plastique que le 
verre SBN12.  
Dans la dernière phase, le verre sain présente une vitesse de reformation plus faible que dans 
le verre irradié (Figure V.34b). 
 
 














































































































Figure V.34 : Comparaison de la vitesse d’évolution du nombre des liaisons (a) Si-O et (b)B-
O des verres SBN55 sain et irradié 
 





2.3.3 Comportement des cavités 
2.3.3.1 Évolution du nombre et de la taille des cavités 
Dans la phase élastique, les cavités sont plus nombreuses dans le verre irradié (Figure V.35a). 
Un grand nombre de cavités présentent une taille inférieure à 7 Å. Dans la phase plastique, le 
nombre des cavités de petite taille (<7 Å) augmente fortement. Il apparait des cavités de taille 
moyenne et peu de cavités de grande taille (>14 Å). Comme pour le verre SBN12, la 











4.0 4.9 6.0 7.0 7.9 9.0 9.7 10.9 12.0 12.6 14.0

























4.0 4.9 6.0 7.0 7.9 9.0 9.7 10.9 12.0 12.6 14.0
















Figure V.35 : Distribution de la taille des cavités dans le verre SBN55 sain et irradié (a) dans 
la phase élastique (16 ps) (b) dans la phase plastique (28ps) 
 
Durant la phase élastique (0-21ps pour le verre sain, 0-26ps pour le verre irradié), la taille 
moyenne des cavités des verres SBN55 sain et irradié évolue peu, tandis que le nombre des 
cavités augmente linéairement (Figure V.36). Cette phase permet donc la nucléation des 
cavités. La vitesse de nucléation est plus grande dans le verre irradié. 
Durant la phase plastique, la taille moyenne des cavités commence à évoluer, ce qui traduit 
leur croissance. Pendant la coalescence, l’accroissement du nombre de cavités ralentit puis se 
stabilise lors de la décohésion.  





Concernant la distribution du nombre des cavités selon l’axe Oz, comme pour le verre SBN12 
et contrairement au verre CJ1, les cavités dans les verres SBN55 sain et irradié sont réparties 

























































Figure V.36 : Évolution de la taille moyenne et du nombre total des cavités dans les verres 























Figure V.37 : Distribution du nombre des cavités selon l’axe Oz dans les verres SBN55 sain 
et irradié à 20 ps (l’abscisse nulle correspond à la section centrale) 
 
2.3.3.2 Évolution de la porosité 
À l’état initial, la porosité du verre SBN55 est très faible (0.07% dans le verre sain et 0.4% 
dans le verre irradié). En raison de sa composition (davantage de sodium que dans les verres 
CJ1 et SBN12), le verre SBN55 est plus homogène, et sa porosité est plus faible que celle des 
autres verres (CJ1 : f = 0.4% et SBN12 : f = 1.1%). D’autre part, suite au gonflement de 6% 
sous irradiation, l’augmentation de la porosité n’est que de 0.33%. La taille des cavités est 
inférieure respectivement à 5 Å et 7 Å dans les verres sain et irradié.   
Sur la Figure V.38, on observe l’effet de l’irradiation dans le verre SBN55 : la nucléation des 
cavités est plus rapide, la croissance des cavités plus lente et la coalescence est retardée. 





Comme pour le verre SBN12, la frontière entre la phase de coalescence et la phase de 
décohésion est floue sur les courbes d’évolution de la porosité. C’est pourquoi, nous avons 
utilisé les courbes de la vitesse d’évolution de la porosité (Figure V.39). Durant la phase de 
coalescence, la vitesse augmente jusqu’à sa valeur maximale correspondant au seuil de 
décohésion (47ps), puis diminue dans la phase de décohésion. Cette évolution n’est pas aussi 
nette dans le verre irradié. Il semble que la décohésion se passe de façon plus complexe 
conjointement à la coalescence. 
Dans le verre irradié, une phase de stabilisation de la vitesse d’évolution est observée entre 30 
et 35 ps. Cette phase, similaire dans les verres CJ1 et SBN12 irradiés, joue un rôle important 


















































Figure V.39 : Vitesse d’évolution de la porosité des verres SBN55 sain et irradié 
 





2.3.3.3 Diffusion des atomes de sodium 
La Figure V.40 représente l’évolution du déplacement carré moyen (MSD) des sodiums dans 
les verres sain et irradié. On n’observe aucune différence entre 0 à 30 picosecondes. Une 
différence apparait dans la phase de coalescence. D’autre part, le déplacement des atomes de 
sodium est couplé à celui du réseau polymérisé comme le montre la figure Figure V.41.  
Une telle coïncidence entre le déplacement des sodiums et des autres atomes n’apparaissait 
pas dans les verres CJ1 et SBN12. L’effet des clusters de sodiums jouent un rôle important 












































































Figure V.41 : Déplacement carré moyen des atomes (a) dans le verre SBN55 sain et (b) 
SBN12 irradié 






2.3.4 La ténacité 
Le facteur d’intensité de contrainte du verre SBN55 calculé par la méthode Gθ est représenté 
sur la Figure V.42. On observe que la courbe des valeurs instantanées augmente et présente 
une petite fluctuation. Après avoir atteint sa valeur maximale, le facteur d’intensité de 
contrainte du verre SBN55 sain diminue brusquement, contrairement au verre irradié. Cela 
signifie que le verre SBN55 sain est plus fragile que le verre irradié. Sous irradiation, la 
ténacité du verre SBN55 augmente de 4 à 5% (Tableau V.10). L’augmentation de la ténacité 
























Figure V.42 : Comparaison du facteur d’intensité de contrainte (valeur moyenne temporelle) 
des verres SBN55 sain et irradié 
 
 SBN55 sain SBN55 irradié Évolution 
Valeur instantanée KIC = 0.81 MPa.m1/2 KIC = 0.84 MPa.m1/2 4% 
Valeur moyenne temporelle KIC = 0.78 MPa.m1/2 KIC = 0.82 MPa.m1/2 5% 
Tableau V.10 : Comparaison de la ténacité des verres SBN55 sain et irradié  
 
2.3.5 La rugosité 
Sur la Figure V.43, deux régimes de rugosité ont été observés sur la surface de rupture du 
verre SBN55. Par comparaison avec le verre CJ1, la première valeur (0.78) est plus grande 
que pour le verre CJ1 (0.71), et la deuxième valeur est plus petite (SBN55 : 0.53, CJ1 : 0.61). 
Dans le verre SBN55 sain, les cavités sont reparties de façon plus diffuse que dans le verre 
CJ1 sain. Cette répartition influence la surface de rupture issue de la coalescence. Il est 
possible que l’évolution de la première valeur de la rugosité provienne de la distribution des 
cavités.  





Sous irradiation, on observe une augmentation de la rugosité. Ce phénomène est similaire à ce 






















Figure V.43 : Comparaison de la rugosité de la surface de rupture des verres SBN55 sain et 
irradié (∆x et ∆h en Å) 
2.4 Discussion 
2.4.1 Effet de la composition 
À l’échelle atomistique, l’effet de la composition affecte le mécanisme du bris des liaisons. Si 
les réseaux boraté et silicaté sont séparés comme pour les verres SBN12 et SBN55, les 
liaisons B-O se brisent beaucoup plus que les liaisons Si-O. La rupture des liaisons se passe 
majoritairement dans les zones riches en bore. Au contraire, en cas de mélange des unités SiO4 
et BO4 comme dans le verre CJ1, les ruptures des liaisons Si-O et B-O sont plus équilibrées.  
 
Composition des verres 
(% molaire) 
Verre 
SiO2 B2O3 Na2O 
Pourcentage 





CJ1 67.73 18.04 14.23 30 74.05 0.83 
SBN12 59.66 28.14 12.20 69 57.31 0.96 
SBN55 55.30 14,71 29.99 39 50.26 0.81 
Tableau V.11 : La composition et les propriétés des verres simulés 
Concernant la diffusion des atomes de sodium, l’effet de la mobilité des Na modificateurs a 
été observé dans les verres CJ1 et SBN12, mais le cas du verre SBN55 est différent. A. 
Tilocca [13] en utilisant la méthode ab initio Car-Parrinello, a trouvé que la diffusivité des Na 
dépend de leur coordinence. Si la coordinence d’un Na est trop grande, il ne diffuse pas 
facilement. Le verre SBN55 possède une grande teneur en sodium modificateurs. Il est 





possible qu’une coordinence plus grande des Na modificateurs soit à l’origine d’une réduction 
de leur mobilité.     
Concernant le comportement des cavités, la nucléation des cavités se déroule par deux 
processus : élargissement des anneaux par le bris des liaisons et déformation des clusters de 
Na modificateurs. Donc, la nucléation dépend du nombre des liaisons brisées et de la 
concentration en Na modificateurs. Dans le Tableau V.12, plus les modificateurs sont 
nombreux, plus le nombre de liaisons brisées est faible et plus la ténacité est faible. La 
présence des Na modificateurs permet la nucléation et la croissance des cavités en 
remplacement des liaisons brisées et réduit ainsi l’énergie nécessaire à la rupture du verre. La 
teneur en atomes de sodium modificateurs joue un rôle important pour limiter le bris des 
liaisons entre les formateurs et l’oxygène. 
D’autre part, on trouve une corrélation entre la concentration en Na modificateurs, le nombre 
maximal de liaisons brisées et la vitesse d’évolution (la nucléation et la croissance) des 
cavités. Définissons la vitesse de nucléation VN et de croissance VC des cavités à partir de 16 
ps et jusqu’à la phase de coalescence (zone de fort bris des liaisons) par :   
VN = ∆Ncavité/∆t ; VC = ∆Tcavité/∆t  





















































Figure V.44 : Évolution du nombre et de la taille moyenne des cavités dans les verres 
(Å
) 





















CJ1 904 806 5.2 0.25 0.83 
SBN12 964 606 1.4 0.1 0.96 
SBN55 263 12732 9.6 0.38 0.81 
Tableau V.12 : Corrélation entre évolution atomistique, comportement des cavités et ténacité 
Lorsque les réseaux boraté et silicaté sont imbriqués comme dans le verre CJ1, la rupture des 
liaisons est équilibrée autour des Si et des B. C’est pourquoi les cavités se concentrent 
davantage autour de la section centrale pour permettre une rupture plus fragile du verre. Dans 
les verres SBN12 et SBN55, les espèces mobiles ou déformables (clusters de Na 
modificateurs, BO3) sont plus nombreuses. La répartition des cavités est plus diffuse car la 
formation des cavités est privilégiée autour de ces entités. Les verres deviennent plus ductiles. 
Sur la courbe contrainte-déformation, la plasticité du verre est caractérisée par la longueur du 
plateau plastique. Le verre SBN12 est plus plastique que le verre CJ1 tandis que le verre 
SBN55 est aussi plastique que le verre CJ1. Il semble que la plasticité dépende du nombre de 
bore tri-coordonné (Tableau V.13). Puisque les contraintes topologiques autour des bores 
tricoordonnés sont moins nombreuses, les groupements BO3 se déforment plus facilement que 
les espèces tétraédriques (SiO4, BO4). C’est une origine importante de la plasticité des verres 
borosilicatés. D’autre part, la conversion de bore tétra-coordonnés en bore tri-coordonnés aide 
à transformer des atomes de sodium compensateurs en modificateurs. L’énergie d’activation 
pour la diffusion des Na modificateurs est inférieure à celle des Na compensateurs, c’est 
pourquoi les modificateurs diffusent plus rapidement. La diffusion des atomes de sodium est 
donc un phénomène qui affecte également la plasticité, comme cela a déjà été souligné lors de 




























Figure V.45 : Courbe contrainte-déformation des verres CJ1, SBN12, SBN55 






 SBN12 SBN55 CJ1 
Nombre de [3]B 9260 3520 3354 
Durée de la phase 
plastique  
14ps 10ps 10ps 
           Tableau V.13 : Corrélation entre le nombre de [3]B et la plasticité 
Pour les matériaux fragiles, la ténacité est corrélée au module d’Young car l’énergie dissipée 
au cours de la rupture est purement élastique. Ici, on n’observe pas de corrélation entre 
ténacité et module d’Young (Tableau V.11).  
L’énergie au cours de la fracturation des verres borosilicatés est dissipée par deux processus : 
l’énergie consommée par le bris des liaisons et la dissipation plastique autour des cavités. La 
plasticité autour des cavités joue un rôle important pour limiter leur croissance. Ainsi la 
ténacité est corrélée avec le nombre des liaisons brisées et la vitesse de croissance des cavités. 
Sur le Tableau V.12, la ténacité la plus faible (SBN55) correspond au nombre de liaisons 
brisées le plus faible et à une vitesse de croissance des cavités la plus grande. Les clusters 
d’atomes de sodium sont nombreux dans le verre SBN55. Donc malgré une plasticité 
identique des verres SBN55 et CJ1, la croissance des cavités se passe plus rapidement dans le 
verre SBN55.  
Le cas contraire est observé pour le verre SBN12. La forte teneur en atomes de bore tri-
coordonnés et la faible concentration en Na modificateurs sont deux causes importantes de la 
réduction de la vitesse de croissance des cavités. C’est pourquoi la ténacité du verre SBN12 
est la plus grande.   
2.4.2 Effet de l’irradiation 
Concernant l’effet de l’irradiation, la diminution du module d’Young a été observée sur les 
trois types de verre. Cette diminution s’accompagne d’un gonflement et d’une 
dépolymérisation du réseau vitreux. Dans le Tableau V.14, on trouve une corrélation entre le 
gonflement, l’augmentation du pourcentage d’atomes de bore tri-coordonnés et la diminution 
du module d’Young. Le module d’Young du verre, comme pour les autres matériaux, dépend 
de la porosité [14, 15, 16]. Lorsque le matériau devient plus poreux, le module d’Young 
décroit systématiquement. D’autre part, la dépolymérisation du réseau induit une réduction du 
nombre des liaisons formateur - oxygène. Ces liaisons assurent la cohésion du réseau vitreux. 
Leur diminution est directement liée à l’évolution du module d’Young. 
Type de verre Gonflement (%) Augmentation 








CJ1 7 2.1 10 30 
SBN12 2.4 1.1 3 12 
SBN55 6 0.3 11 33 





Tableau V.14 : Corrélation entre le gonflement, l’augmentation du pourcentage de [3]B et la 
diminution du module d’Young  
Dans le verre CJ1, l’augmentation de la plasticité aide à limiter le bris des liaisons. Cette 
augmentation de la plasticité après irradiation provient de la croissance de la concentration en 
bore tri-coordonnés. La conversion d’atomes de bore tétra-coordonnés en atomes de bore tri-
coordonnés libère des atomes de sodium qui se rassemblent dans les clusters enrichis en 
modificateurs. Ceux-ci se déforment facilement sous la contrainte pour générer des pores. 
C’est pourquoi le nombre des cavités est élevé dans le verre irradié. L’écoulement plastique 
autour des cavités limite leur croissance dans le verre irradié, ce qui explique une coalescence 
plus lente et un retard de la décohésion. Une augmentation de la ténacité sous irradiation en 
découle. D’autre part, les pores repartis de façon plus diffuse dans le verre irradié sont à 
l’origine de l’augmentation de la rugosité. 
Dans le verre SBN12, la croissance du pourcentage de [3]B et la libération des atomes de 
sodium sous irradiation est marginale (l’augmentation du pourcentage de [3]B n’est que de 
3%). Le changement structural sous irradiation est faible, c’est pourquoi la plasticité évolue 
peu entre les verres sain et irradié. En absence d’évolution de la plasticité sous irradiation, la 
modification du module élastique induit une décroissance de la ténacité.  
Dans le verre SBN55, la forte teneur en atomes de sodium modificateur permet de former des 
zones enrichies en sodium. Le nuage des Na influence le bris des liaisons et brouille les 
différentes phases menant à la décohésion. Comme pour le verre CJ1, l’augmentation du 
pourcentage de [3]B
 
(11%) après irradiation conduit à retarder la coalescence et la décohésion. 
C’est pourquoi, on observe une légère augmentation de la ténacité.  
2.4.3 La rugosité 
Sur les courbes de rugosité, il existe toujours deux régimes auto-affines : une grande valeur à 
petite échelle, et une valeur plus petite à plus grande échelle. Il  semble que l’évolution de la 
rugosité soit corrélée à celle de la plasticité. 
En analysant la courbe contrainte-déformation, nous observons que le plateau plastique pur 
correspond à la phase de croissance des cavités. Dans le Tableau V.15, il apparait que plus la 
phase est longue, plus la rugosité à grande échelle est grande. Dans les verres CJ1 et SBN55 
irradié, l’augmentation de cette rugosité correspond bien à l’élargissement du plateau 
plastique. Dans le verre SBN12, la durée du plateau change peu sous irradiation, c’est 
pourquoi elle n’affecte pas la valeur de la rugosité à grande échelle. En comparaison avec la 
Figure V.44, on observe que la rugosité à grande échelle dépend de la taille moyenne des 
cavités. La surface des cavités est moins rugueuse si leur taille moyenne est plus grande.    
L’évolution de la rugosité à petite échelle est corrélée à la durée de la phase de coalescence. 
Cette dernière est influencée par la répartition des cavités. Si les cavités sont réparties de 
façon plus diffuse, une surface de rupture plus rugueuse se forme. C’est la raison pour laquelle 
la rugosité augmente avec la durée de la phase de coalescence. 
Au vu des corrélations entre la durée des phases et la rugosité, il est logique d’en déduire que 
la rugosité à petite échelle correspond à la région inter-cavités, et la rugosité à grande échelle 
correspond à la région intra-cavités. 
 











Durée de la 
phase de 
coalescence 
Rugosité à petite 
échelle 
CJ1 sain 10ps 0.61 8ps 0.71 
CJ1 irradié 13ps 0.64 12ps 0.75 
SBN12 sain 14ps 0.68 19ps 0.83 
SBN12 irradié 15ps 0.68 15ps 0.80 
SBN55 sain 10ps 0.53 15ps 0.78 
SBN55 irradié 15ps 0.57 21ps 0.85 
Tableau V.15 : Corrélation entre la durée des phases de la courbe contrainte-déformation et 
la rugosité 
 
3 Fracturation de grands systèmes 
Afin de tester l’effet de taille, nous avons fracturé des échantillons plus grands du verre CJ1. 
Tout d’abord, des structures d’un million d’atomes sont équilibrées à 5000K. Ensuite, elles 
sont trempées progressivement jusqu’à la température ambiante à une vitesse de 2×1013 K/s et 
relaxées à pression nulle. En raison de temps de calcul très longs, nous ne pouvons pas 
tremper à la même vitesse que pour l’échantillon de 100 000 atomes (5×1012 K/s). C’est 
pourquoi, on observe une petite différence sur la coordinence du bore entre les échantillons de 
100 000 et 1 000 000 d’atomes (verre sain : 3.70 et 3.66 ; verre irradié : 3.60 et 3.59). 
La structure du verre relaxée à faible température (5K) est utilisée pour la fracturation. Après 
la découpe d’une encoche, ces échantillons contiennent 996 000 atomes. Les dimensions sont 
listées dans le tableau ci-dessous. 
 
Dimensions (Å) Type de verre Vitesse de 
déformation 
(fs-1) LX LY LZ 
Coordinence de 
Bore 
CJ1 sain 4×10-6 537.5 107.5 215.0 3.66 
CJ1 irradié 4×10-6 545.2 109.0 218.1 3.59 
 
Tableau V.16 : Paramètres des grands échantillons des verres CJ1 sain et irradié 





3.1 Comportement mécanique 
Sur la courbe contrainte-déformation (Figure V.46), on observe une différence des phases 
élastiques entre le système de 98 000 et de 996 000 atomes. Cette différence provient des 
écarts de densité et de coordinence du bore entre les systèmes. Dans le verre CJ1 sain, le grand 
système se caractérise par une densité et une coordinence du bore plus faible, c’est pourquoi 
son module d’Young (73.6 GPa) est légèrement inférieur à celui du petit système (74.05 GPa). 
Au contraire, la densité plus grande du système de 996 000 atomes irradié explique que son 
module d’Young soit plus grand que celui du petit système. L’évolution de la phase élastique 
vient plutôt d’un effet de densité que d’un effet de taille.   
L’effet de taille affecte la phase plastique et la coalescence. La durée de ces phases s’allonge 
dans le grand système (Tableau V.17). Ce dernier est plus plastique. On retrouve ce 
phénomène dans les deux cas (sain et irradié). La ruine du grand système est plus lente que 
celle du petit système, ce qui se traduit par un retard du seuil de décohésion. 
 
 98 000 atomes 996 000 atomes 
Densité 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
2.49 g/cm 3 
2.31 g/cm 3 
 
2.46 g/cm 3 
2.36 g/cm 3 
Limite élastique 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
Re = 7.87 GPa 
Re = 5.49 GPa 
 
Re = 7.68 GPa 
Re = 6.06 GPa 
Module d’Young 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
E = 74.05 GPa 
E = 51.63 GPa 
 
E = 73.67 GPa 
E = 57.78 GPa 
Plateau plastique 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
ε = 9.6-13.6% (∆ε=4%) 
ε = 10.8-16% (∆ε=5.2%) 
 
ε = 10.4-15.6% (∆ε=5.2%) 
ε = 10.8-16.8% (∆ε=6%) 
Phase de coalescence 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
ε = 13.6-16.8% (∆ε=3.2%) 
ε = 16-20.8% (∆ε=4.8%) 
 
ε = 15.6-20% (∆ε=4.4%) 
ε = 16.8-24.4% (∆ε=7.6%) 
Seuil de décohésion 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
ε = 16.8% 
ε = 20.8% 
 
ε = 20% 
ε = 24.4% 
Tableau V.17 : Effet de taille sur le comportement mécanique des verres CJ1 sain et irradié  





























































Figure V.46 : Effet de taille sur la courbe de contrainte-déformation du verre CJ1 
 
3.2 Évolution de la porosité 
Dans le verre CJ1 sain, la porosité initiale vaut 0.4% pour le petit système et 0.45% pour le 
grand système. La différence est donc faible. Sur la courbe d’évolution de la porosité (Figure 
V.47a), on observe un comportement similaire dans la phase de nucléation des cavités. On ne 
constate pas d’effet de taille marqué sur la nucléation des cavités. Dans la phase de croissance 
et de coalescence des cavités, la vitesse d’évolution de la porosité est plus faible dans le grand 
système en cohérence avec l’élargissement de la phase plastique et de la phase de coalescence 
sur la courbe contrainte-déformation. Après la première décohésion, la porosité évolue avec 
une vitesse constante. 
Dans les verres irradiés, la porosité initiale vaut respectivement 2.54% (petit système) et 
1.57% (grand système). Cette différence est liée à celle de la densité. Aucune différence 
majeure n’est observée sur la vitesse d’évolution de la porosité dans la phase de nucléation 
(Figure V.47b). On trouve un effet similaire aux verres sains sur la phase de croissance et de 
coalescence des cavités.  







































Figure V.47 : Effet de taille sur l’évolution de la porosité des verres CJ1 (a) sain et (b) 
irradié 
 
3.3 La ténacité 
En raison du nombre d’atomes trop grand du système de 996 000 atomes, nous avons 
rencontré une difficulté liée au temps de calcul des contraintes sur chaque atome dans la boîte 
de simulation au cours de la fracturation. Ici, nous proposons, pour calculer la ténacité du 
grand système, une démarche basée sur la corrélation entre l’énergie potentielle et le facteur 
d’intensité de contrainte. Lorsque l’énergie potentielle atteint sa valeur maximale, le facteur 
d’intensité de contrainte est égal à la ténacité [17]. Nous avons vérifié cette corrélation dans le 
système de 98 000 atomes. Sur la Figure V.48, on trouve que la valeur maximale de l’énergie 
potentielle coïncide avec le maximum du facteur d’intensité de contrainte (∆Ep(t) = énergie 
potentielle à l’instant t – énergie potentielle initiale). 

















Figure V.48 : Corrélation entre l’évolution de l’énergie potentielle et du facteur d’intensité 
de contrainte (valeur moyenne temporelle). L’énergie potentielle est divisée par 5000 pour 
une question d’échelle. 
 
Avec le grand système, on va déterminer l’instant où l’énergie potentielle est maximale. Pour 
le verre CJ1 sain, cet instant est atteint après 36 ps. Sur la configuration atomique à 36 ps, 
nous allons donc déterminer la ténacité. La Figure V.49 représente l’évolution du facteur 
d’intensité de contrainte en fonction de la hauteur de la couronne (la largeur est fixée à 330 
Å). Le facteur d’intensité de contrainte diminue puis se stabilise dans la région la plus 
éloignée à une valeur autour de 0.93-0.96 MPa.m1/2. Comme le palier de stabilisation est assez 
court, nous avons ajusté une fonction pour modéliser l’évolution du facteur d’intensité de 
contrainte : 
KI = A.(1/H) + B 
Où H est la hauteur de la couronne, A et B sont les paramètres de la fonction. 
En utilisant cette fonction pour reproduire l’évolution du facteur d’intensité de contrainte, 
nous pouvons extrapoler sa valeur à longue distance. Pour H = 1000 et 2000 Å, la valeur de KI 
vaut 0.93 et 0.92 MPa.m1/2 respectivement. 
Rappelons que la ténacité du petit système valait 0.83 MPa.m1/2. L’effet de taille sur la 
ténacité reste donc faible.  
 
 Zone de calcul Ténacité 
98 000 atomes Couronne la plus éloignée  0.83 MPa.m1/2 




Tableau V.18 : Effet de taille sur la ténacité du verre CJ1 sain 
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Figure V.49 : Évolution du facteur d’intensité de contrainte du verre CJ1 en fonction de la 
taille de la couronne à 36 ps 
 
3.4 La rugosité 
Sur la courbe de rugosité du grand système (voir la Figure V.50), on observe deux régimes de 
rugosité. Dans le petit système, la partie correspondant à la première valeur est très courte, 
mais dans le grand système, on observe clairement cette partie. Une légère augmentation de la 
rugosité est observée pour le grand système. L’origine de cette augmentation provient soit de 
sa plasticité plus grande, soit d’un effet statistique (pour le petit système, le nombre des points 
sur la courbe de rugosité était assez faible). D’autre part, l’effet de l’irradiation sur la rugosité 
est confirmé. La rugosité augmente sous irradiation. 
 
 1ère valeur 2ème valeur 
CJ1 sain 98000 atomes 0.71 0.61 
CJ1 sain 996000 atomes 0.74 0.65 
CJ1 irradié 98000 atomes 0.75 0.64 
CJ1 irradié 996000 atomes 0.77 0.67 
Tableau V.19 : Effet de taille sur la rugosité des verres CJ1 sain et irradié  
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Figure V.50 : Rugosité des grands systèmes sain et irradié (∆x et ∆h en Å)(verre CJ1) 
 
 
4 Comparaison à l’expérience    
4.1 La ténacité 
Afin de valider les résultats des simulations, la ténacité des verres CJ1 sain et irradié a été 
mesurée par R. Caraballo et M. Gennisson (LMPA, CEA Marcoule). Ce verre est irradié par la 
réaction de capture des neutrons thermiques sur les atomes de 10B (voir l’annexe). L’énergie 
nucléaire déposée sur ce verre est équivalente à celle d’un verre dopé au curium avec le dose 
6.11×1019 α/g. En utilisant l’indentation Vickers, la ténacité est déterminée à l’aide de la 
formule [18] : 























Où a1 est la demie longueur diagonale de l’empreinte d’indentation, E le module d’Young, H 
la dureté et c la longueur moyenne des fissures. La démarche expérimentale sera présentée 
dans l’annexe.  
Pour le verre CJ1 sain, la ténacité vaut 0.76 ± 0.06 MPa.m1/2. L’écart avec le résultat de la 
simulation (0.83-0.93 MPa.m1/2) est acceptable (10-22%). Cet écart provient de la différence 
des vitesses de déformation. La vitesse de déformation, en simulation, est plus grande que la 
vitesse expérimentale pour des raisons de temps de calcul. 
D’autres explications peuvent être avancées pour expliquer la différence entre la simulation et 
l’expérience, notamment les différences des structures atomiques, et les effets des champs de 
force empiriques.   





D’autre part, la ténacité du verre CJ1 irradié vaut 0.88  ± 0.06 MPa.m1/2.
 
L’augmentation de 
16% sous irradiation confirme le résultat simulé (27-32%). À noter que l’on ne peut pas 
comparer exactement la simulation et l’expérience car on ne connait ni le gonflement ni les 
modifications structurales (coordinence du bore) du verre irradié réel.   
4.2 La rugosité 
La surface de rupture des verres CJ1 et SBN12 sain a été étudiée en utilisant la microscopie à 
force atomique (AFM). Cette expérience (voir la démarche dans la partie annexe) a été 
réalisée par C. Rountree et T. Taurines (SPCSI, CEA Saclay).  
Sur la surface de rupture du verre CJ1, on trouve une rugosité de 0.65 suivant la direction de 
propagation de la fissure (voir la Figure V.51). Cette valeur est proche de la valeur universelle 
(0.6) [19]. Dans la simulation, nous avons déterminé une rugosité de 0.65 à plus grande 
échelle (4.5-8 nm) sur l’échantillon de 996 000 atomes pour le verre CJ1. L’écart entre les 
valeurs simulée et expérimentale est donc faible. D’autre part, la rugosité de 0.75 à plus petite 
échelle (< 4 nm) obtenue en simulation n’a pas été détectée par AFM car l’analyse à cette 
échelle est impossible par cette technique.   
Un échantillon de 1 194 000 atomes du verre SBN12 (LX x LY x LZ = 494.4 x 148.3 x 197.8 
Å ; CB=3.40) a été fracturé pour déterminer la rugosité de la surface de rupture. Cette valeur 
vaut 0.68 à grande échelle (6-9 nm) (Figure V.52a). Elle reproduit bien la valeur 
expérimentale 0.688 (Figure V.52b). Cette valeur s’éloigne de la valeur universelle de 0.6. 
D’autre part, une valeur de 0.76 a été mesurée à petite échelle (< 6 nm) en simulation. 
 
Figure V.51 : Rugosité expérimentale du verre CJ1  
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a) Rugosité du verre SBN12 simulé (∆x et ∆h en Å) 
 
(b) Rugosité expérimentale  
Figure V.52 : La rugosité du verre SBN12 
 
 
5 Modèle d’endommagement des verres à l’échelle 
nanométrique 
À l’échelle nanométrique, la rupture du verre passe par la nucléation, la croissance et la 
coalescence des cavités. Ce comportement caractérise un matériau ductile. Dans ce 
paragraphe, nous avons essayé de développer un modèle qui permette de modéliser 





l’endommagement du verre à l’échelle nanométrique. Ce modèle est basé sur le modèle de 
Gurson-Needleman-Tvergaard (GNT). Dans ce dernier, l’endommagement du matériau est 
couplé à l’écoulement plastique au cours de la fracturation. C’est pourquoi seules sont 
considérées la nucléation et la croissance des cavités dans la phase plasticité-coalescence de la 
courbe contrainte-déformation.  
5.1 Application du modèle GNT classique au cas du verre 
Tout d’abord, nous avons appliqué le modèle GNT classique. L’équation d’écoulement 
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 avec fC la fraction volumique poreuse critique à partir de laquelle 
la coalescence entre cavités commence à apparaître dans le matériau. fF est la fraction 
volumique poreuse au moment de la rupture totale. fU* est la valeur de f* quand la fraction f 
est égale à fF. 
L’état d’endommagement est décrit par le taux d’évolution de la fraction volumique. Ce taux 
est décomposé en 2 parties : une partie provenant des processus de nucléation des cavités et 





















eqnucleation Addf ε=    ;                     )()1( Pcroissance trdfdf ε−=  




Dans le modèle classique, le module élastique ne dépend pas du facteur d’endommagement.  
Nous avons essayé d’utiliser le modèle GNT pour modéliser l’évolution de la porosité dans les 
verres (Figure V.53), mais il reste des écarts importants entre les valeurs simulées et le 
modèle, notamment dans la phase de décohésion. C’est pourquoi, une modification du modèle 
GNT classique est proposée dans le paragraphe suivant. 





































Figure V.53 : Modélisation de l’évolution de la porosité par le modèle GNT classique (a) 
verre CJ1 (b) verre SBN12 et comparaison à la simulation 
 
5.2 Ajustement du modèle au cas du verre 
Le modèle GNT classique ne prend pas en compte la fermeture des cavités après la 
coalescence ou la décohésion (il suppose que le matériau reste parfaitement rigide). Dans le 
verre, les cavités qui ne sont pas proches de la zone de coalescence se referment dans la phase 
de coalescence-décohésion. N. Burlion et al. [22] ont modifié la formule du taux d’évolution 
de la porosité pour prendre en compte l’agrandissement et la fermeture des cavités dans un 
matériau sous un chargement cyclique de traction-compression :   
)()1( Pcroissance trdffdf ε−≈  
Ici, nous avons rajouté un paramètre supplémentaire comme suit : 
)()1.(. Pcroissance trdffKdf ε−=  





En utilisant cette formule modifiée, on améliore la modélisation de l’évolution de la porosité 
en fonction de la contrainte et de la déformation (Figure V.54). Les paramètres du modèle 
correspondant à chaque type de verre sont listés dans le Tableau V.20. Le paramètre de 
nucléation plastique des cavités A évolue peu sous irradiation, alors que le paramètre de 
coalescence K suit les modifications des processus de coalescence obtenus en simulation. 
Dans les verres CJ1 et SBN55, la vitesse de coalescence est plus petite dans le verre irradié. 





























































































Figure V.54 : Modélisation de l’évolution de la porosité par le modèle GNT classique (a,b) 
verre CJ1 (c,d) verre SBN12 (e,f) verre SBN55 
 















K 4.7 3.7 4.2 4.2 4.5 4 
A 0.6 0.59 0.55 0.52 0.65 0.65 
Tableau V.20 : Paramètres du modèle GNT modifié 
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Une limite de la technique de Dynamique Moléculaire est sa difficulté à simuler la 
fracturation de grands échantillons en raison du temps de calcul (plusieurs mois pour une boite 
de plusieurs millions d’atomes). C’est pourquoi des méthodes multi-échelles couplant la 
méthode des Éléments Finis et la Dynamique Moléculaire classique (DM) ont été développées 
par certains auteurs pour résoudre ce problème. Dans ce chapitre, nous présenterons nos 
résultats de la simulation de fracturation de verres CJ1 sain et irradié en utilisant une approche 
multi-échelles.  
Les méthodes multi-échelles sont classifiées sous les noms d’approche sans couture et 
d’approche avec recouvrement. Avec l’approche sans couture, la transition entre la zone 
continue et atomique est brutale. Cela engendre des forces fantômes sur les atomes près de la 
frontière entre les 2 zones du fait d’avoir négligé les conditions périodiques. D’autre part, la 
réflexion des ondes mécaniques sur la frontière n’est pas éliminée. 
Dans le cadre de l’approche avec recouvrement, deux méthodes ont été développées : la 
« Bridging Scales » et la « Bridging Method ». La première méthode développée par G. 
Wagner et W.K. Liu [1]  ne s’applique que pour les matériaux cristallins. Par contre, la 
seconde est applicable aux matériaux cristallins ou amorphes car l’organisation en réseau des 
atomes n’intervient pas. La présence d’une zone de recouvrement permet de limiter à la fois 
l’influence des forces fantômes et la réflexion des ondes. Nous allons maintenant décrire la 
« Bridging Method » dans ses grandes lignes avant de présenter les résultats obtenus pour les 
verres. 
1 Bridging Method 
La « Bridging Method » développée par T. Belytschko et S. Xiao [2] est une méthode basée 
sur l’approche avec recouvrement. Dans la zone de recouvrement, les deux modèles (continu 
traité par la méthode des éléments finis et atomique traité par la dynamique moléculaire) sont 
considérés simultanément avec une pondération énergétique calculée selon la position du 
point considéré. La cohérence entre les deux modèles est assurée par des multiplicateurs de 
Lagrange qui impose l’identité entre le déplacement d’un atome (vision atomistique) et le 
déplacement du point du maillage correspondant (vision continue) calculé à l’aide des 
fonctions de forme et du déplacement des nœuds du maillage qui l’entourent. 
Selon cette méthode, les zones atomistiques et continues sans interaction (les zones ΩA et ΩC 
sur la Figure VI.1) sont traitées respectivement par la méthode de la Dynamique Moléculaire 
classique et par la méthode des Éléments Finis. 
 




Figure VI.1. Le modèle de recouvrement  
 
1.1 La zone atomique 











Où mi est la masse de l’atome i, vi sa vitesse, xi sa position, xi = Xi + di (Xi sa position initiale 
et di son déplacement), ))(( txW iA la fonction de potentiel.  
Ici, nous supposons que l’énergie potentielle wA est définie par des potentiels de paires et des 










AA xxwdfWWW ∑ ∑
>
+−=+−=  ; où extif  est la force externe. 
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1.2 La zone continue 
L’Hamiltonien HC dans la zone continue a été déterminé grâce à la théorie de la mécanique 






















int )(  
Où ρ est la densité, u le déplacement, v la vitesse dans le domaine continu, wC(F) l’énergie 
potentielle sur une unité volumique du matériau. En différenciant cette énergie suivant le 






 correspondant à  la configuration initiale du matériau C0Ω .  
La figure ci-dessous exprime la transformation des vecteurs et des configurations suivant la 
mécanique des milieux continus : X → x, C0Ω → Ω
C
.











Figure VI.2. Schéma de transformation suivant la mécanique des milieux continus   
Si le domaine continu est discrétisé par la méthode des éléments finis, la vitesse v dans ce 
domaine devient  v(X,t) = ∑
I
II tvXN )()(  où NI(X) est une fonction d’interpolation et I 
représente les nœuds du maillage. 





























Dans cette équation, MI est la masse condensée sur le nœud I : MI = 00 IVρ , extCIf  et CIf int sont 









































À noter que σ est le tenseur des contraintes de Cauchy correspondant à la configuration ΩC du 
matériau (voir la Figure VI.2). 
1.3 La zone de recouvrement 
Dans la zone de recouvrement (la zone ΩR sur la Figure VI.1), on applique un Hamiltonien 
qui correspond à une pondération des Hamiltoniens atomistiques et continus : 
( )( ) ( ) CAR HXHXH α+α−= 1
 
La fonction de pondération passe de 0 à 1 au fur et à mesure du passage de la zone atomique 





















Cet Hamiltonien seul ne garantit pas que les déplacements atomiques dans la zone de 
recouvrement seront identiques aux déplacements dans la zone continue. Des contraintes 
supplémentaires sont donc introduites. Si dI représente le déplacement d’un atome I dans la 
zone de recouvrement et si u(XI) représente le déplacement à la position XI de l’atome I vu 
selon l’approche continue, il faut imposer que les déplacements soient identiques, soit : 
( ){ } 0=−= III dXug  
Il y a donc autant de contraintes à prendre en compte qu’il y a d’atomes dans la zone de 
recouvrement. 
L’application des contraintes s’effectue par la méthode des multiplicateurs de Lagrange. Un 
terme supplémentaire est rajouté à l’Hamiltonien : 
HL = HR + ∑ λI I
T
I g  
Les contraintes sont appliquées pour recoller ensemble les deux modèles atomique et continu. 
En différenciant l’Hamiltonien total, on obtient des équations du mouvement cette fois ci 















































Avec III MXM )(α=  ; iIi mXm ))(1( α−=  , MI est la masse condensée sur le nœud I et mi est 
la masse de l’atome i, ∑ RIf et ∑ Rif sont respectivement la somme des forces sur l’élément 
I et sur l’atome i. 
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Il est possible de jouer à la fois sur l’épaisseur de la zone de recouvrement et sur la forme de 
la fonction de pondération α(X) pour limiter au maximum le rebond des ondes mécaniques à 
l’interface entre les parties atomiques et continues.  
2 Simulation de la propagation des ondes mécaniques 
La Bridging Method a été utilisée pour simuler les matériaux ordonnés : le cristal d’argon [3], 
le graphène, le nanotube en carbone [4, 5]  et le cristal de cuivre [6] mais aucun exemple n’a 
été trouvé sur un matériau désordonné. Donc tout d’abord nous avons construit un modèle 
simple pour un matériau amorphe. Ensuite, des premiers calculs ont été lancés pour observer 
la propagation des ondes mécaniques dans un verre de silice utilisé ici comme modèle d’un 
milieu désordonné. En se basant sur la « Bridging Method », la plateforme LibMultiScale [7] 
développée récemment par G. Anciaux au cours de sa thèse, a été utilisée pour la simulation 
multi-échelles des verres. 
Un échantillon en forme de cube contenant un domaine continu et un domaine atomique a été 
construit (voir la Figure VI.3). L’arête de l’échantillon vaut 188,6 Å. La zone atomique 
d’épaisseur 33,9 Å contient  92 100 atomes. Chaque zone de recouvrement contient 46 100 
atomes correspondant à une épaisseur de 17 Å. Les maillages dans les domaines continus ont 




Figure VI.3. Echantillon du verre de silice    
Ici, le réseau atomique du verre de silice est fabriqué numériquement en utilisant les 
paramètres de potentiels présentés au chapitre 3. L’interaction coulombienne est calculée en 
utilisant la sommation d’Ewald partielle. Le rayon de coupure est égal à 11 Å. Le module 
d’Young et de compressibilité du verre de silice vaut respectivement  64.87 GPa et 37.85 GPa 














Zone de recouvrement 
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Dans la zone continue, une loi de l’élasticité linéaire a été utilisée. La relation entre la 
contrainte et la déformation s’écrit: 
Itr )(2 ελµεσ +=  
Où  µ et λ sont les coefficients de Lamé. En utilisant les valeurs des modules élastiques ci-
dessus, les coefficients de Lamé du verre de silice ont été calculés :  
µ = 26.71 GPa ; λ = 20.04 GPa 
Avec ce modèle, plusieurs tailles de maillage ont été testées. Le meilleur couplage est obtenu 
lorsque chaque élément dans le domaine de recouvrement contient un atome. Il est difficile de 
satisfaire cette condition parce que notre matériau est amorphe, et qu’il ne possède pas d’ordre 
à longue distance. Dans la Figure VI.4a, les éléments en gris foncé ne contiennent aucun 
atome (type 1), les autres contiennent au moins un atome (type 2). Si la taille des éléments 
augmente (Figure VI.4b), chaque élément peut contenir de 2 à 3 atomes. Dans ce cas, le 
réseau des atomes dans la zone de recouvrement se rigidifie car on néglige de nombreux 
degrés de liberté. La taille des éléments doit donc être suffisamment petite pour que les 





Figure VI.4. Couplage entre les éléments et les atomes dans la zone de recouvrement    
D’autre part, on peut utiliser une deuxième méthode pour tester la qualité du couplage dans la 
zone de recouvrement. Nous avons fait se propager une onde mécanique à travers cette zone 
pour quantifier l’énergie cinétique réfléchie et l’énergie cinétique transmise. Plusieurs études 
de propagation des ondes mécaniques ont été faites pour différentes tailles de maillage. Le 
meilleur maillage est celui qui minimise la réflexion des ondes. 
Un champ de déplacement gaussien est mis en place tout d’abord au centre de la boîte. Le 











exp  avec A l’amplitude, r un rayon choisi, et τ un 
paramètre qui fixe la largeur de la gaussienne. Nous avons choisi A = 0,1 Å, r = 10 Å, τ = 20 
Å. L’onde se propage du centre de l’échantillon vers l’extérieur. Au bord de la boîte de 
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(a) t=0 pas 
 
 
(b)  t=500 pas                                               (c) t=1000 pas 
 
(d) t = 1500 pas 
 
(e) t = 2000 pas 
                           
Figure VI.5. Propagation d’une onde mécanique dans un verre de silice 
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Le processus de propagation de l’onde est observé sur la Figure VI.5. Après 500 pas, l’onde 
se propage jusqu’à la zone de recouvrement. Pendant l’étape où l’onde se déplace dans la zone 
de recouvrement (entre 500 et 1000 pas), on ne voit pas clairement de réflexion de l’onde. 
Après 1500 pas, une réflexion apparait lorsque l’onde est transmise à la zone continue. La 
zone continue est plus rigide que la zone atomique, c’est pourquoi l’onde se déplace moins 
rapidement dans la zone continue. A la sortie de la zone de recouvrement, l’onde est séparée 
en deux parties : une partie transmise à la zone continue, et une partie réfléchie vers la zone de 
recouvrement. La partie réfléchie se propage dans un sens inverse à l’onde originale. Une 
conséquence de cette réflexion est une réduction de l’amplitude du déplacement dans la zone 
de recouvrement. En comparant les Figure VI.5c et d, les forts déplacements (en vert) dans la 
zone de recouvrement sur la figure c sont atténués et apparaissent plus faibles (en bleu) sur la 
figure d. Malgré cette réflexion, l’onde continue de se propager vers l’extérieur de la boîte. 
Lorsque l’onde atteint la frontière de la boîte, elle est perturbée par les conditions périodiques.      
 
Ainsi, lorsque l’onde se propage vers la zone continue, une partie de l’énergie cinétique ne 
peut pas être transférée au domaine continu car elle est réfléchie vers la zone atomique. Afin 
d’estimer l’amplitude de cette partie réfléchie, nous avons comparé deux systèmes : un 
système atomistique pur et un système multi-échelles (avec maillage). Les deux systèmes ont 
les mêmes dimensions. Ils sont donc comparables l’un à l’autre. La même onde est initiée 
dans les deux cas et le même nombre d’atomes (volume atomique de 1205822 Å3 avec 92100 
atomes) est pris en compte pour mesurer l’énergie cinétique. Dans le premier cas (le cas de 
référence), il n’y a aucune réflexion puisque l’onde peut se propager librement en dehors du 
volume atomique de référence. Sur la Figure VI.6, en l’absence de maillage, on voit que 
l’énergie cinétique augmente entre les pas 0 et 2000 puis se stabilise. Dans le second cas, la 
présence du domaine continu et les réflexions associées induit un changement de l’énergie 





















Figure VI.6. Évolution de l’énergie cinétique dans le volume atomique de référence du 
système atomistique pur 
 
La Figure VI.7 représente l’évolution de l’énergie cinétique dans le volume atomique de 
référence pour plusieurs épaisseurs de la zone de recouvrement avec une la taille constante des 
éléments (6.5 Å). Les courbes d’évolution sont très proches avant 1000 pas puis diffèrent au-
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delà. L’onde n’est pas influencée par les conditions périodiques avant 2000 pas. La différence 
entre les deux courbes (atomistique pur et multi-échelles) permet de calculer le taux de 
réflexion de l’onde : 

























Où )(tE MEcin  et )(tE Acin  sont respectivement l’énergie cinétique à l’instant t dans le volume 
atomique de référence correspondant au cas multi-échelles et atomistique pur.  
Sur la Figure VI.7, on observe que la courbe correspondant à l’épaisseur de recouvrement de 
32.5 Å est proche du cas atomistique pur. Si la taille de recouvrement diminue, la différence 
entre les courbes atomistique pure et multi-échelles devient nette. Donc, le taux de réflexion 






















Figure VI.7. Évolution de l’énergie cinétique dans le volume atomique de référence avec des 
tailles de recouvrement différentes (Taille des éléments = 6.5 Å) 
 
Le taux de réflexion dépend également de la taille des éléments dans la zone de recouvrement. 
La Figure VI.8 compare l’évolution de l’énergie cinétique avec deux tailles d’éléments 6.5 Å 
et 16.5 Å. Dans le cas de 6.5 Å, l’énergie cinétique se stabilise d’une manière similaire à la 
courbe atomistique pure, mais dans le cas de 16.5 Å, on observe une perturbation de l’énergie 
après 2200 pas. On peut ainsi introduire un critère pour tester la stabilisation du modèle multi-
échelles. Il est défini par :    

















































Figure VI.8. Évolution de l’énergie cinétique dans le volume atomique de référence avec des 
tailles d’éléments différentes (Trec : taille de recouvrement, Te : taille d’éléments) 
 
Les valeurs des taux de réflexion et des critères de stabilisation sont listées dans les tableaux 
ci-dessous. Les taux de réflexion sont faibles (< 2%). Lorsque l’épaisseur de la zone de 
recouvrement augmente, le taux de réflexion diminue. Un phénomène similaire est observé 
avec la réduction de la taille des éléments.  
Contrairement aux valeurs du taux de réflexion, le critère de stabilisation présente une 
variation notable lorsque l’épaisseur du recouvrement ou la taille des éléments évolue. Avec 
des éléments plus volumineux (16.5 Å), le modèle multi-échelles ne peut pas atteindre une 
phase de stabilisation. Dans le cas de l’épaisseur de recouvrement et de la taille des éléments 
les plus petits (Trec=Te=6.5 Å), on obtient une valeur plus élevée (6.72 %). Grâce aux deux 
critères de réflexion et de stabilisation, les valeurs optimales correspondent à une taille 
d’éléments de 6.5 Å et à une zone de  recouvrement d’épaisseur entre 13 et 33 Å.      
 
T éléments = 6.5 Å T éléments = 9 Å T éléments = 16.5 Å 
Trec= 6.5 Å 1.12 % Trec= 9 Å 1.19 %   
Trec = 13 Å 0.59 % Trec = 18 Å 0.96 % Trec = 16.5 Å 1.01 % 
Trec = 32.5 Å 0.49 %   Trec = 33 Å 0.46 % 
Tableau VI.1. Taux de réflexion de l’énergie cinétique pour différentes épaisseurs de 
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T éléments = 6.5 Å T éléments = 9 Å T éléments = 16.5 Å 
Trec= 6.5 Å 6.72 % Trec= 9 Å 2.74 %   
Trec = 13 Å 0.42 % Trec = 18 Å 2.78 % Trec = 16.5 Å 83.1 % 
Trec = 32.5 Å 0.51 %   Trec = 33 Å 41.76 % 
 
Tableau VI.2. Critère de stabilisation de l’énergie cinétique pour différentes épaisseurs de 
recouvrement et tailles d’éléments 
Pour le verre de silice utilisé ici, nous trouvons donc que les taux de réflexion des ondes sont 
faibles. L’absence d’ordre à longue distance et l’impossibilité pour les vibrations de se 
propager le long de directions préférentielles limite fortement la réflexion des ondes à 
l’interface entre le domaine atomique et le domaine continu. 
 
3 Simulation de la fracturation des verres nucléaires par 
l’approche multi-échelles 
3.1 Démarche de simulation 
Après avoir testé la faisabilité de la simulation multi-échelles sur le verre, un modèle du verre 
CJ1 a été construit. Les dimensions de l’échantillon multi-échelles valent a x b x L selon les 
trois axes Ox, Oy et Oz (voir la Figure VI.9). La taille de la zone atomique et de la zone de 
recouvrement selon l’axe Oz sont égales à l1 et l2 respectivement. Le nombre d’atomes dans la 
zone atomique vaut 100 000.  
Tous les paramètres des échantillons du verre CJ1 sain et irradié sont listés dans le Tableau 
VI.3. Comme pour le verre de silice, le comportement mécanique dans la zone continue est  
élastique linéaire. Avec le modèle multi-échelles sans encoche, nous avons testé la 
propagation de l’onde mécanique. Le taux de réflexion d’onde et le critère de stabilisation sont 
















Figure VI.9. Modèle multi-échelles du verre CJ1 
 a (Å) b (Å) L (Å) l1 (Å) l2 (Å) λ (GPa) µ (GPa) 
CJ1 sain 249 50 498 100 25 32.0 19.3 
CJ1 
irradié 
255 51 510 102 25.5 23.7 10.9 
Tableau VI.3. Les paramètres des échantillons multi-échelles des verres CJ1 sain et irradié 
Afin de fracturer un échantillon multi-échelles, une encoche de profondeur 30 Å et de hauteur 
20 Å est taillée dans la partie atomique. Au bord de la boîte de simulation selon l’axe Ox et 
Oy, des conditions périodiques sont appliquées. Les surfaces en haut et en bas de l’échantillon 
ont été déplacées progressivement avec une vitesse de déformation de 4.10-6 fs-1. Un champ de 
déplacement est imposé loin de la zone atomique, à la différence des simulations de  
Dynamique Moléculaire pure dans lesquelles des couches d’atomes gelés en contact avec la 
zone atomique avaient été déplacées. 
Sur la Figure VI.10 et la Figure VI.11, on peut observer la fracturation des verres CJ1 sain et 
irradié. Après 24 picosecondes (Figure VI.10b et Figure VI.11b), certains petits pores 
apparaissent dans le volume du verre. À cet instant, la taille des pores dans le verre irradié est 
supérieure à celle dans le verre sain. Ces pores s’élargissent de plus en plus et on observe de 
grandes cavités après 25 picosecondes dans le verre sain (Figure VI.10c) et après 27 
picosecondes dans le verre irradié (Figure VI.11c). Systématiquement ces cavités coalescent 
pour conduire à la décohésion de l’échantillon (Figure VI.10d,e et Figure VI.11d,e). Donc, le 
mécanisme de la fracturation du verre simulé par l’approche multi-échelles est similaire à 
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 (a) t = 20 ps 
       
(b) t = 24 ps                                             (c) t = 25 ps 
       
(d) t = 26 ps                                                             (e) t = 27 ps 
Figure VI.10. Fracturation du verre CJ1 sain 
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(a) t = 22 ps 
             
(b) t= 24 ps                                                             (c) t= 27 ps 
            
(d) t= 28 ps                                                             (e) t= 32 ps 
Figure VI.11. Fracturation du verre CJ1 irradié 




3.2 Effet d’irradiation  
Dans le chapitre IV, on a montré que l’effet d’irradiation sur la fracturation des verres 
nucléaires s’exprime par la modification du comportement des cavités ainsi que des propriétés 
de rupture (ténacité, rugosité). C’est pourquoi ce schéma d’analyse basé sur quatre critères a 
été repris : bris des liaisons, évolution de la porosité, ténacité et rugosité. 
3.2.1 Evolution du nombre des liaisons 
La Figure VI.12 représente l’évolution des liaisons Si-O, et B-O des verres CJ1 sain et 
irradié. Comme pour la fracturation en Dynamique Moléculaire pure, les courbes représentant 
le bris des liaisons présentent quatre parties : faible vitesse, puis vitesse moyenne, et enfin 
grande vitesse de bris des liaisons. Dans la première zone (0-12ps dans le verre sain, 0-15ps 
dans le verre irradié), le nombre des liaisons B-O évolue peu tandis que celui des liaisons Si-O 
reste quasi inchangé. Dans la deuxième phase (12-21ps dans le verre sain, 15-25ps dans le 
verre irradié), le bris de liaisons s’accélère jusqu’à un palier de stabilisation. L’accélération du 
bris de liaisons dans cette phase correspond à la nucléation des cavités. À noter que dans la 
fracturation par DM pure, on n’observait pas cette stabilisation. Il semble que cette dernière 
soit issue d’une nucléation limitée dans la zone de recouvrement.  
Dans la troisième phase, la vitesse du bris de liaisons s’accélère jusqu’à un seuil de 
reformation des liaisons. Cette phase correspond à la croissance et à la coalescence des 
cavités. Suite à cette coalescence, les liaisons se reforment rapidement simultanément à la 
décohésion. 
En comparant les verres sain et irradié, aucune différence majeure n’a été observée sur la 
vitesse de bris des liaisons dans la première et la deuxième phase. Dans la troisième phase, le 
bris des liaisons est plus rapide dans le verre sain, ce qui traduit une croissance et une 




















































Figure VI.12. Évolution du nombre des liaisons des verres CJ1 sain et irradié durant la 
fracturation par la méthode multi-échelles 
 
3.2.2 Évolution de la porosité 
Sur l’évolution de la porosité, on observe deux phases principales : la nucléation des cavités et 
la coalescence. Entre ces phases apparait une phase intermédiaire dans laquelle la nucléation 
et la croissance des cavités se déroulent en même temps. 
En comparant les verres sain et irradié, l’effet de l’irradiation sur l’évolution de la porosité est 
similaire avec ceux obtenus en Dynamique Moléculaire pure. L’évolution de la phase de 
nucléation des cavités est plus rapide dans le verre irradié (voir le Tableau VI.4). Cela signifie 
que les cavités sont plus nombreuses. Par contre, la croissance et la coalescence des cavités 
dans le verre irradié sont plus lentes. C’est la raison pour laquelle on observe dans le verre 
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irradié un retard du seuil de coalescence (verre sain : 25ps,  verre irradié : 28ps) ainsi que du 

















Figure VI.13. Évolution de la porosité du verre CJ1 sain et irradié durant la fracturation par 
la méthode multi-échelles 
 
 CJ1 sain CJ1 irradié 
Nucléation des cavités 
- Multi-échelles 
- DM pur 
 
Vmoy = 0.07 %/ps (t=0-22ps) 
Vmoy = 0.06 %/ps 
 
Vmoy = 0.16 %/ps (t=0-24ps) 




- DM pur 
 
Vmoy = 2.02 %/ps (t=22-25ps)  
Vmoy = 0.39 %/ps 
 
Vmoy = 1.57 %/ps (t=24-28ps) 
Vmoy = 0.23 %/ps 
Coalescence des cavités 
- Multi-échelles 
- DM pur 
 
Vmoy = 7.6 %/ps (t=25-27ps) 
Vmoy = 0.87 %/ps 
 
Vmoy = 5.86 %/ps (t=28-32ps) 
Vmoy = 0.66 %/ps 
Tableau VI.4. Vitesses d’évolution de la porosité au cours de la fracturation par la méthode 
multi-échelles et par Dynamique Moléculaire pure du verre CJ1 sain et irradié 
 
Dans le Tableau VI.4, on trouve une différence notable entre la vitesse d’évolution de la 
porosité durant la fracturation par la méthode multi-échelles et par Dynamique Moléculaire 
pure. Dans le cas multi-échelles, le verre présente un comportement fragile s’exprimant par 
une vitesse de coalescence très rapide. Cette différence est issue du champ de déplacement 
appliqué aux bords de l’échantillon. Le champ de déplacement, dans la simulation en DM 
pure, est appliqué sur les couches d’atomes gelés proches de la zone de la fissure, tandis que 
dans la simulation multi-échelles, les déplacements appliqués sont plus éloignés de la fissure. 
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Pour comparer les deux cas, nous avons estimé la vitesse de déformation instantanée au bord 








Où )( 2tε et )( 1tε sont les déformations aux instants t2 et t1. 
Entre 4 et 22 picosecondes, la vitesse de déformation fluctue autour de sa valeur utilisée en 
DM pure (4.10-6 fs-1). À partir de 23 ps, la taille des cavités est suffisamment grande pour 
modifier le comportement de la zone atomique. La dégradation progressive de la section 
centrale par la croissance des cavités est à l’origine de l’accélération de la vitesse de 
déformation. Donc, la forme du champ de déplacement plus ou moins éloigné de la fissure 

































Figure VI.14. Comparaison de la vitesse de déformation du verre CJ1 sain au bord de la zone 
atomique par la méthode multi-échelles et par DM pure 
D’autre part, la taille de la zone atomique pure est d’environ 50 Å dans le cas multi-échelles. 
Cette taille est moins large que celle dans le cas de DM pure (80 Å). Au cours de la 
fracturation, l’élargissement des cavités est limité par la zone de recouvrement et la plasticité 
reste confinée dans la zone atomique pure. C’est pourquoi les cavités qui sont davantage 
concentrées dans la section centrale conduisent systématiquement à une coalescence très 
rapide.     
3.2.3 La ténacité 
En utilisant la méthode Gθ, nous avons calculé la ténacité des verres CJ1 sain et irradié. Afin 
de comparer les deux approches (multi-échelles et DM pure), nous avons choisi une couronne 
de calcul identique. La différence entre les valeurs obtenues par les deux approches est faible 
(<10%). La ténacité dépend donc peu de la méthode utilisée. Sous irradiation, l’augmentation 
de la ténacité (47%) a été également confirmée. 
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Au cours de la fracturation, la force au bord de l’échantillon est connue. On peut donc 
déterminer la valeur de la contrainte critique (maximale) conduisant à la rupture. La contrainte 
de rupture du verre irradié est plus grande que celle du verre sain (Tableau VI.5). D’autre 
part, nous avons obtenu un résultat contraire si on calcule la contrainte maximale sur la zone 
atomique par la formule du viriel. La contrainte maximale dans la zone atomique du verre 
irradié est moins grande que celle du verre sain. Ce résultat est similaire avec le cas de la 
fracturation en Dynamique Moléculaire pure. Donc la valeur de la contrainte maximale 
dépend de la zone considérée. Dans la zone atomique, cette grandeur est affectée par la 
concentration de la contrainte autour de la fissure. L’utilisation de l’approche multi-échelles 
permet d’obtenir une valeur de la contrainte critique plus conforme à sa définition dans la 





















Figure VI.15. Évolution du facteur d’intensité de contrainte du verre CJ1 sain et irradié 
durant la fracturation par la méthode multi-échelles 
 
 CJ1 sain CJ1 irradié 
Ténacité 
- Multi-échelles 
- DM pur 
 
KIC = 0.75 MPa.m1/2 
KIC = 0.83 MPa.m1/2 
 
KIC = 1.10 MPa.m1/2 
KIC = 1.05 MPa.m1/2 
Contrainte maximale 
- Bords de l’échantillon 
- La zone atomique 
 
σmax = 8.94 GPa 
σmax = 9.59 GPa 
 
σmax = 11.59 GPa 
σmax = 6.38 GPa 
Tableau VI.5. Ténacité et contrainte de rupture des verres CJ1 sain et irradié 
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3.2.4 La rugosité 
Sur la surface de rupture des verres CJ1 sain et irradié, deux régimes de rugosité ont été 
détectées : une grande valeur proche de 0.7 et une petite valeur proche de 0.5. Sous 
irradiation, on retrouve l’augmentation de la rugosité.  
En comparant avec les valeurs de rugosité obtenues par Dynamique Moléculaire pure, les 
rugosités dans le cas multi-échelles sont inférieures. La taille de la zone atomique pure dans la 
simulation multi-échelles est plus petite que celle de DM pure, c’est pourquoi la plupart des 
cavités sont concentrées autour de la section centrale. La surface de rupture est donc 






















Figure VI.16. Rugosité de la surface de rupture des verres CJ1 sain et irradié après 
fracturation par la méthode multi-échelles 
 
 CJ1 sain CJ1 irradié 
Grande valeur 
- Multi-échelles 
















Tableau VI.6. Rugosité de la surface de rupture des verres CJ1 sain et irradié par la méthode 
multi-échelles et par DM pure 
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3.3 Conclusion 
L’effet d’irradiation sur la fracturation du verre CJ1 par la méthode multi-échelles est 
similaire avec celui obtenu par Dynamique Moléculaire pure : retard du seuil de coalescence 
et de décohésion, augmentation de la ténacité et de la rugosité. 
En utilisant la méthode multi-échelles, le verre a été fracturé avec une condition de 
chargement éloigné de la fissure. Cette condition se rapproche de la condition expérimentale. 
C’est un des avantages de cette approche. Dans la simulation multi-échelles, le verre devient 
plus fragile. La plasticité davantage confinée dans la zone proche de la fissure (les autres 
régions éloignées de la fissure restent élastiques) est à l’origine de cette fragilité. La 
visualisation de la fracturation du verre par l’approche multi-échelles permet de se rapprocher 
de l’image traditionnelle d’un verre fragile telle que vue par l’expérience en réduisant le 
volume relatif des phénomènes plastiques à la proximité immédiate de l’encoche initiale.        
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Ce travail de thèse s’est attaché à comprendre les mécanismes de fracturation dans des verres 
nucléaires simplifiés sain et irradié. Du fait de l’impossibilité de simuler un verre nucléaire 
complexe, riche de plus de trente de constituants, des verres ternaires à base de SiO2-B2O3-
Na2O sont choisis. Ces verres simplifiés restent intéressants à étudier car de nombreuses 
études ont montré des analogies entre le comportement de ces verres, en particulier le verre 
ternaire appelé CJ1, et celui du verre nucléaire complexe R7T7.  
La première étape à consisté à développer des potentiels empiriques pour modéliser 
précisément les propriétés structurales et mécaniques des systèmes sodo-borosilicatés. 
L’environnement des atomes de bore est complexe à modéliser du fait de l’existence de deux 
entités locales BO3 et BO4. D’autre part, les concentrations relatives de ces deux types 
d’entités évoluent de façon non linéaire avec la composition du verre. Il n’a donc pas été 
possible avec un seul jeu de paramètres de modéliser l’évolution des propriétés structurales et 
mécaniques des verres SiO2-B2O3-Na2O sur une large gamme de composition. Une 
dépendance des charges avec la composition vitreuse a du être introduite pour pallier ce 
problème. Le modèle final modélise correctement l’évolution non-linéaire de la coordinence 
du bore sur une large gamme de composition et les propriétés mécaniques (densité, modules 
d’élasticité) sont proches des valeurs expérimentales. La dépendance des champs de force 
avec la composition des verres a une réalité physique, car les charges moyennes des ions 
évoluent quand leur environnement moyen change. Les potentiels empiriques proposés ici 
reproduisent cette réalité. 
De grands échantillons de verre ont été simulés pour tester l’effet de taille. On n’observe 
aucune modification majeure de la structure lorsque le nombre d’atomes varie de 10 000 à 
100 000. 
Des systèmes de 100 000 atomes ont été utilisés pour simuler la fracturation des verres. Une 
démarche classique identique à celle utilisée précédemment par L. Van Brutzel et C. Rountree 
est appliquée. Elle consiste à imposer une traction sur les surfaces de l’échantillon pour 
provoquer sa rupture. Plusieurs méthodes ont été mises au point pour analyser les mécanismes 
de fracturation. Nous nous sommes intéressés à l’évolution de la taille et de la concentration  
des pores, aux contraintes et aux déformations, aux bris des liaisons définis sur la base d’un 
critère géométrique, à la taille de la process zone. Sur le plan macroscopique, des valeurs de la 
ténacité et des exposants de rugosité sur les surfaces de fracture ont été acquises. 
Une fois les méthodes d’analyse mises en place, un processus de fracturation du verre CJ1 
sain a été simulé. Le mécanisme de fracturation passe par la nucléation, la croissance, puis la 
coalescence des cavités. La courbe contrainte-déformation est divisée en quatre phases : la 
phase élastique, la phase plastique, la phase de coalescence et la phase de décohésion. Ici on 
considère que le verre est élastique si, sur la base des fonctions de distribution radiale, la 
majorité des liaisons présentent un allongement, les liaisons rompues représentant une faible 
part du total. Dans la phase élastique, la nucléation des cavités est prédominante, tandis que la 
croissance des cavités joue un rôle important dans la phase plastique. La nucléation des 
cavités, provient d’une part de l’élargissement des anneaux (des anneaux de taille 6, 7, 8, puis 
9 se forment au cours de la fracturation), et d’autre part de la déformation des clusters 
d’atomes de sodium modificateurs. 
Les fonctions de distribution radiale nous renseignent sur le comportement de chaque type de 
liaison (Si-O, [3]B-O, [4]B-O, Na-O) sous la déformation. Le décalage des pics vers des 
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distances plus grandes montre un allongement des liaisons Si-O et [4]B-O dans la phase 
élastique, suivi d’une stabilisation dans la phase plastique. Ensuite les pics retournent vers 
leurs positions initiales dans la phase de décohésion. Un allongement est caractéristique d’un 
comportement élastique pour les liaisons Si-O ou [4]B-O. Au contraire, les pics [3]B-O et Na-
ONP se stabilisent sous la déformation. Ces liaisons présentent donc un caractère plus 
plastique.  
On observe une évolution de la process zone durant la fracturation. L’existence d’une zone 
plastique au front de la fissure a été confirmée. Au cours de la fracturation, l’énergie est 
dissipée sous deux formes : l’énergie consommée par les ruptures des liaisons,  et l’énergie 
consommée par les phénomènes plastiques dans la process zone et autour des cavités. 
À l’échelle nanométrique, les cavités affectent le comportement mécanique de l’échantillon. 
Lorsque leur taille est suffisamment grande, elles aident à relâcher les contraintes dans leur 
voisinage. C’est pourquoi l’avancée du front de fissure est limitée par la présence des cavités. 
Pour le calcul de la ténacité, la méthode Gθ a ainsi été mise en place pour mesurer le taux 
d’énergie relâchée et par suite la ténacité des verres.  
L’existence d’un régime auto-affine pour la rugosité des surfaces de rupture a été montrée.  
Les valeurs de la rugosité ainsi déterminées ont été comparées à l’expérience. 
L’effet de composition sur la fracturation a été abordé en traitant le cas des verres SBN12 et 
SBN55. Dans les verres SBN12 et SBN55, la plupart des liaisons formateur-oxygène (F-O) 
brisées se produit dans les zones riches en bore, au contraire du verre CJ1 dont la structure 
présente un mélange plus grand des espèces SiO4 et BO4. La concentration en atomes de 
sodiums modificateurs influence le bris des liaisons F-O. Plus les atomes de sodium 
modificateurs sont nombreux, et moins les liaisons F-O sont brisées. Cela provient du 
mécanisme de nucléation des cavités. Dans un verre de faible concentration en Na 
modificateur (SBN12), la nucléation provient majoritairement de l’élargissement des anneaux 
par le bris des liaisons F-O. En revanche, dans le verre SBN55, les clusters d’atomes de 
sodium se déforment plus facilement que les anneaux. Les cavités naissent dans ces régions 
enrichies en sodium, ce qui limite le bris des liaisons F-O. La vitesse de nucléation et de 
croissance des cavités augmente avec la concentration en Na modificateur. Concernant la 
phase plastique, une corrélation entre la concentration en atomes de bore tri-coordonnés 
apparait. Les liaisons [3]B-O en particulier, donnent à la structure vitreuse des degrés de liberté 
supplémentaires qui facilitent les phénomènes plastiques.  
La ténacité est associée à la partie de l’énergie élastique perdue lors de la déformation et du 
bris des liaisons (elles-mêmes fonction du nombre de Na modificateurs) et de l’énergie 
plastique dissipée (fonction du nombre de bore tri-coordonnés). La ténacité diminue quand la 
concentration en atomes de sodium modificateurs augmente ou quand la concentration en 
atomes de bore tri-coordonnés diminue. Cette corrélation se vérifie pour les trois verres 
SBN55, CJ1, SBN12. 
Devant la difficulté à simuler un verre irradié de grande taille par la méthode des cascades de 
déplacements, une approche fondée sur l’analogie entre l’effet de trempe et l’effet 
d’irradiation a été utilisée. Cette approche permet de simuler qualitativement l’effet de 
l’irradiation en utilisant un schéma de traitement thermique accéléré. La structure du verre 
pseudo-irradié obtenu par cette approche a servi pour la simulation de la fracturation. Il 
convient de garder à l’esprit que l’effet de trempe utilisé pour modéliser les effets d’irradiation 
ne reproduit pas exactement les conséquences des cascades de déplacements. En particulier, la 
formation possible de régions différentes dans les traces des cascades de déplacements n’est 
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pas autorisée par cette méthode. Nous avons étudié ici l’influence de la mise en désordre du 
verre sur les processus de fracturation, mais il est possible que les effets structuraux 
particuliers des processus balistiques aient d’autres conséquences inaccessibles par notre 
approche.  
Les effets d’irradiation sur la fracturation des verres pseudo-irradiés ont été analysés. Les 
effets dépendent de la composition du verre. Pour un verre dont la densité et la coordinence du 
bore évoluent peu (SBN12), la diminution du module élastique est moindre et la modification 
de la phase plastique est négligeable. Au final, on observe une diminution de la ténacité sous 
la pseudo irradiation essentiellement due au changement de l’élasticité. Dans les verres CJ1 et 
SBN55, la concentration en atomes de bore tri-coordonnés augmente fortement sous l’effet de 
la pseudo irradiation, ce qui explique la croissance de leur plasticité. La coalescence est plus 
lente, conduisant à un retard du seuil de décohésion. Malgré la diminution de l’élasticité, 
l’évolution de leur plasticité induit une augmentation de la ténacité.  
Concernant la rugosité, deux valeurs de rugosité ont été détectées : une valeur d’environ 0.7-
0.8 à petite échelle et une valeur d’environ 0.6-0.7 à plus grande échelle. La valeur à petite 
échelle correspond aux régions inter-cavités et celle à grande échelle correspond aux régions 
intra-cavités. Les régions inter-cavités sont créées par la coalescence des cavités. La 
distribution des cavités affecte donc la rugosité à petite échelle. Une distribution plus 
concentrée des cavités abaisse la valeur de la rugosité (CJ1). D’autre part, on retrouve une 
corrélation entre la rugosité des régions intra-cavités et la taille moyenne des cavités.  
Pour tester l’effet de taille sur la fracturation, de grands échantillons d’un million d’atomes ont 
été fracturés. Pour une même vitesse de déformation, un grand échantillon présente un 
comportement plus plastique. L’existence de plusieurs sites plastiques locaux permet de 
ralentir la croissance et la coalescence des cavités pour conduire à un retard de la décohésion.  
Les résultats de la simulation pour le verre CJ1 ont été validés par la mesure de la ténacité 
avant et après irradiation. Une augmentation de la ténacité du verre irradié confirme les 
résultats obtenus par la simulation. D’autre part, deux surfaces de rupture des verres CJ1 et 
SBN12 sains ont été analysées par AFM pour déterminer leurs rugosités. Les valeurs sont très 
proches de celles de la simulation. 
Une seconde approche multi échelles a été utilisée pour étudier la fracturation. Cette approche 
couple les Éléments Finis et la Dynamique Moléculaire classique. Une phase de test a permis 
de montrer l’efficacité de la méthode pour un matériau amorphe (verre de silice). Les taux de 
réflexion d’une onde mécanique aux interfaces de la zone de recouvrement entre les parties 
continue et atomistique restent faibles. Ensuite, la fracturation par la méthode multi-échelles 
sur des verres CJ1 sain et irradié a donné des résultats similaires à ceux obtenus par 
Dynamique Moléculaire pure. Néanmoins, il est apparu une concentration plus importante des 
cavités dans la section atomistiques centrale, ce qui influence la fracturation des verres (les 
verres deviennent plus fragiles). La rugosité de la surface de rupture est également modifiée 
(la rugosité diminue).     
Perspectives 
Des observations préliminaires ont été faites concernant la diffusion des espèces. Dans le 
verre CJ1 pseudo irradié, on observe une diffusion notable des atomes de sodium par rapport 
aux autres types d’atomes. En revanche, dans le verre SBN55 ce phénomène n’a pas été 
observé. L’origine de cette différence, sans doute liée à la concentration en atomes de sodium 
modificateurs, n’est pas encore bien comprise. Il est possible que la diffusion des atomes de 
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sodium dépende du champ de contrainte locale. Ce point pourra être éclairci dans les études à 
venir. 
Suite à la simulation multi-échelles des verres, plusieurs voies de développements ultérieurs 
sont possibles : simulation d’un système multi-fissuré avec plusieurs zones atomiques 
plongées dans un milieu continu, introduction d’une loi de plasticité plus fine entre les parties 
atomique et continue, etc. Cette méthode encore à l’état embryonnaire offre de nombreuses 
possibilités de développements futurs pour aller progressivement vers la modélisation à 
























1 Influence de la vitesse de déformation sur la 
fracturation par Dynamique Moléculaire 
Afin d’étudier l’influence de la vitesse de déformation sur la fracturation, nous avons comparé 






1.1 Comportement mécanique 
Sur la Figure A.1, on observe une modification des courbes contrainte-déformation des verres 
CJ1 sain et irradié lorsque la vitesse de déformation évolue.  Dans la phase élastique, les deux 
courbes coïncident. Le module d’Young augmente légèrement avec la vitesse de déformation 
(+3%). La phase élastique dépend peu de la vitesse de traction. Une croissance de la limite 
élastique avec la vitesse de déformation est observée dans les verres sain et irradié. 
Lorsque la vitesse de déformation augmente, les durées de la phase plastique et de la phase de 
coalescence s’allongent. Ce qui traduit une forte dépendance du comportement plastique avec 
la vitesse de déformation. Le verre devient plus plastique, et on observe un retard du seuil de 





























Figure A.1 : Courbe contrainte-déformation des verres CJ1 sain et irradié en fonction de la 





 V=4×10-6 1/fs V=12×10-6 1/fs 
Limite élastique 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
Re = 7.87 GPa 
Re = 5.49 GPa 
 
Re = 8.27 GPa 
Re = 5.75 GPa 
Module d’Young 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
E = 74.05 GPa 
E = 51.63 GPa 
 
E = 76.65 GPa 
E = 53.28 GPa 
Plateau plastique 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
ε = 9.6-13.6% (∆ε=4%) 
ε = 10.8-16% (∆ε=5.2%) 
 
ε = 10-16.2% (∆ε=6.2%) 
ε = 11-18% (∆ε=7%) 
Phase de coalescence 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
ε = 13.6-16.8% (∆ε=3.2%) 
ε = 16-20.8% (∆ε=4.8%) 
 
ε = 16.2-21% (∆ε=4.8%) 
ε = 18-26.4% (∆ε=8.4%) 
Seuil de décohésion 
- CJ1 sain 
- CJ1 irradié 
 
ε = 16.8% 
ε = 20.8% 
 
ε = 21% 
ε = 26.4% 
Tableau A.1 : Comparaison du comportement mécanique des verres CJ1 sain et irradié en 
fonction de la vitesse de déformation 
 
1.2 Évolution du nombre de liaisons 
Dans le verre sain, certaines différences ont été observées dans la phase élastique sur 
l’évolution du nombre des liaisons Si-O et B-O, puis les courbes redeviennent similaires dans 
la phase plastique jusqu’à 14% de déformation (Figure A.2). Cette déformation correspond au 
seuil de coalescence pour la vitesse de 4×10-6. Les courbes évoluent d’une manière différente 
dans la phase de reformation des liaisons car les seuils de coalescence sont différents. La 
vitesse de reformation des liaisons est plus grande pour le verre déformé à faible vitesse, ce 
qui signifie une coalescence plus rapide. Après la décohésion, la vitesse de reformation des 
liaisons ralentit et la structure du verre et le nombre des liaisons se stabilise. Ce palier apparait 
à partir de 30% de déformation et de 22% de déformation respectivement pour les vitesses de 


























































Figure A.2 : Évolution du nombre des liaisons (a) Si-O, (b) B-O dans le verre CJ1 sain en 
fonction de la vitesse de déformation 
 
Dans le verre irradié (Figure A.3), le nombre des liaisons évolue d’une manière similaire dans 
les phases élastique et plastique. Une faible vitesse de reformation des liaisons est observée 
dans le cas de la fracturation rapide, et aucun palier de stabilisation n’apparait clairement 
après la décohésion. 
Dans les verres sain et irradié, l’effet de la vitesse de déformation est similaire : aucune 
différence majeure n’est observée sur la vitesse de bris de liaisons,  mais la vitesse de 
reformation des liaisons ralentit dans la phase de coalescence si le verre est fracturé plus 
























































Figure A.3 : Évolution du nombre des liaisons (a) Si-O, (b) B-O dans le verre CJ1 irradié en 
fonction de la vitesse de déformation 
 
1.3 Évolution de la porosité 
Concernant la porosité, on observe une même vitesse de nucléation des cavités lorsque la 
vitesse de déformation évolue dans les verres sain et irradié. La nucléation des cavités ne 
dépend pas de la vitesse de fracturation. D’autre part, une coalescence plus lente et un retard 
de la décohésion ont été observés sur le verre fracturé à grande vitesse. Cela provient de la 

































Figure A.4 : Évolution de la porosité des verres CJ1 (a) sain, (b) irradié en fonction de la 
vitesse de déformation 
 
1.4 La ténacité 
Sur la Figure A.5, on trouve que l’évolution du facteur d’intensité de contrainte évolue d’une 
manière similaire pour les deux vitesses de déformation. En raison du retard de la coalescence, 
le maximum est décalé. D’autre part, le facteur d’intensité de contrainte diminue lentement 
après le maximum dans le verre irradié fracturé à grande vitesse. Cela est dû à une phase de 
décohésion lente jusqu’à la rupture totale.  
La ténacité du verre CJ1 sain fracturé à grande vitesse vaut 0.95 MPa.m1/2. Elle augmente 
donc avec la vitesse de déformation (KIC = 0.83 MPa.m1/2 à faible vitesse). Un phénomène 
similaire est observé sur le verre irradié. Sa ténacité (1.12 MPa.m1/2) pour une fracturation 
rapide est supérieure à celle correspondant à une fracturation lente (1.05 MPa.m1/2). 
L’évolution de la ténacité suivant la vitesse de déformation est entre 8 et 14%. 





 V = 4×10-6 1/fs V = 12×10-6 1/fs Evolution 
Verre CJ1 sain : 
- Valeur instantanée 
- Valeur moyenne temporelle 
 
KIC = 0.83 MPa.m1/2 
KIC = 0.79 MPa.m1/2 
 
KIC = 0.95 MPa.m1/2 




Verre CJ1 sain : 
- Valeur instantanée 
- Valeur moyenne temporelle 
 
KIC = 1.05 MPa.m1/2 
KIC = 1.04 MPa.m1/2 
 
KIC = 1.12 MPa.m1/2 



















































Figure A.5 : Évolution du facteur d’intensité de contrainte (valeur moyenne temporelle) des 




1.5 La rugosité 
Sur la courbe de rugosité du verre fracturé à grande vitesse, on n’observe plus les deux 
régimes de rugosité. Pour comparer l’effet de la vitesse de traction sur la rugosité, nous avons 
utilisé la pente moyennée tout le long de la partie de la courbe de rugosité correspondant aux 
deux régimes. Ces valeurs valent 0.63 (CJ1 sain), et 0.69 (CJ1 irradié) pour une vitesse de 




































Figure A.6 : Rugosité des verres CJ1 sain et irradié pour une vitesse de déformation de 
12×10-6 fs-1 (∆x et ∆h en Å) 
 
L’effet de la vitesse de déformation présente des similarités avec l’effet d’irradiation : 
augmentation de la plasticité, retard de la coalescence, croissance de la ténacité et de la 
rugosité. La relation entre plasticité, rugosité et ténacité est confirmée. 
 
2 Mesure de la ténacité des verres sains et irradiés 
2.1 Irradiation du verre 
Le verre CJ1 a été irradié par la réaction de capture des neutrons thermiques sur les atomes de 
10B. L’oxyde de bore naturel contient déjà une proportion suffisante de 10B (19.9% de 10B et 
80.1% de 11B). L’échantillon du verre, un disque de 5 mm de diamètre et 0.5 mm d’épaisseur, 
est disposé dans le réacteur ORISIS (CEA Saclay) pour l’irradiation. La procédure 
d’irradiation est présentée dans la thèse de T. Fares [1].     
Sous l’action des neutrons thermiques, le 10B se scinde en un noyau de recul 7Li et une 
particule α : 
10B + n → α + 7Li 
À l’aide du code SRIM, l’énergie balistique associée à l’irradiation a été calculée, connaissant 
les caractéristiques énergétiques des différentes particules. Cette énergie est exprimée en 
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déplacement par atome (dpa). Elle vaut 2.38dpa soit une dose équivalente à 6.11×1019α/g pour 
un verre dopé au curium [1]. Pour cette dose, la densité, la dureté et le module d’Young des 
verres nucléaires ont atteint les seuils de saturation (voir le chapitre I). Ce verre a été utilisé 
pour mesurer l’évolution de la ténacité sous irradiation.    
2.2 Démarche expérimentale et résultats 
Afin de mesurer la ténacité du verre, l’indentation Vickers a été utilisée avec différentes 
valeurs de charges entre 10 et 400 g. L’empreinte de l’indentation Vickers a une forme carrée 
comme le montre la Figure A.7. Pour chaque mesure, on peut déterminer les diagonales de 
l’empreinte (d1, d2) et la longueur des fissures (f1, f2, f3, f4).   
                      
 
Figure A.7 : Indentation Vickers 
 
Initialement, la face polie de l’échantillon a été observée par microscopie pour vérifier son état 
avant la réalisation des mesures. Ensuite, plusieurs essais d’indentation Vickers ont été faits 
sur différentes zones de la surface. Les diagonales de l’empreinte et les longueurs des fissures 
ont été mesurées au microscope optique. Connaissant la charge appliquée et les longueurs des 
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Sur le verre CJ1 sain, les fissures au coin de l’empreinte apparaissent pour des valeurs de 
charge entre 75 et 200 g. D’autre part, dans le verre CJ1 irradié, aucune fissure n’a été 
détectée pour des charges inférieures à 150 g. C’est pourquoi on ne considère que les charges 
entre 200 et 400 g. 
La ténacité a été déterminée par la mesure des longueurs de fissure [2] (voir la  Figure A.7): 



















Où a est la demie longueur de la diagonale moyenne (a = d/2), E est le module d’Young et c 
est la longueur moyenne de la fissure : 
c = moyenne (f1, f2, f3, f4) + d/2 
 
Charge (g) Nombre moyen de fissure H (MPa) KIC (MPa.m1/2) 
75 1.3 7189 0.78 
100 3.1 7112 0.76 
150 3.8 7501 0.74 
200 4.0 7292 0.75 
    Tableau A.3 : Micro-dureté et ténacité du verre CJ1 sain en fonction de la charge  
 
Charge (g) Nombre moyen de fissure H (MPa) KIC (MPa.m1/2) 
200 1.2 4284 1.01 
300 2.2 4394 0.85 
400 2.4 4406 0.90 
Tableau A.4 : Micro-dureté et ténacité du verre CJ1 irradié en fonction de la charge 
 
Les tableaux ci-dessus représentent le nombre moyen de fissures, la micro-dureté et la ténacité 
des verres CJ1 sain et irradié. On trouve que la dureté et la ténacité dépendent peu de la valeur 
de la charge. La valeur finale a été moyennée sur l’ensemble des essais (une vingtaine). 
 
 CJ1 sain CJ1 irradié  Évolution 
Dureté (MPa) 7188  ± 573 4358 ± 79 - 39 % 
Ténacité (MPa.m1/2) 0.76 ± 0.06 0.88 ± 0.06 + 16 % 
 Tableau A.5 : Évolution de la dureté et de la ténacité sous irradiation du verre CJ1  
 
Sous une charge de 200 g, le nombre moyen de fissure vaut 4.0 dans le verre sain et 1.2 dans 
le verre irradié. Donc avec une même force appliquée, la probabilité de fissuration du verre 
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irradié est plus faible que celle du verre sain. La ténacité du verre irradié est donc 
systématiquement supérieure à celle du verre sain. D’autre part, la dureté diminue sous 
irradiation (voir le Tableau A.5). L’évolution de la dureté et de la ténacité sous irradiation du 
verre CJ1 est similaire à celle du verre complexe R7T7 [3, 4, 5].  
 
 
3 Mesure de la rugosité 
3.1 Démarche expérimentale 
Afin de mesurer la rugosité, on a utilisé les échantillons de type DCDC (Double Cleavage 
Drilled Compression). Les dimensions de l’échantillon sont de 25 x 5 x 5 mm3 avec un trou 
central de diamètre 1 mm (voir la Figure A.8).  
 
Figure A.8 : Échantillon de type DCDC 
Sous l’effet de la compression, la rupture de l’échantillon se passe en mode I. Au cours de la 
compression, la vitesse de déplacement des deux mâchoires a été contrôlée et la force 
appliquée sur l’échantillon a été mesurée. On a estimé la position du front de fissure à l’aide 
d’une caméra numérique (Figure A.9). La vitesse de propagation de la fissure est de l’ordre 




Figure A.9 : Fracturation d’un échantillon de type DCDC 
Après la rupture de l’échantillon, la surface de rupture a été analysée en utilisant la Microscopie à 
Force Atomique (AFM) en mode contact, c’est-à-dire que le bout (‘tip’ sur la Figure A.10) est 
directement en contact avec la surface de rupture. Dans ce mode, la force appliquée sur la surface est 
maintenue constante.   
 
Figure A.10 : Principe de la Microscope à Force Atomique 
 
3.2 Résultats 
L’AFM a permis d’obtenir le profil de la surface de rupture (Figure A.11). Le coefficient de 
rugosité de ce profil est déterminé à l’aide de la méthode de corrélation des hauteurs suivant 
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Les signes < et > signifient qu’une moyenne est faite le long de l’axe x. 
 
Figure A.11 : Un profil extrait par une ligne sur la surface de rupture 
 
La Figure A.12 représente log(∆h) en fonction de log(∆x) d’un profil de la surface de rupture 
du verre CJ1 suivant la direction parallèle du front de fissure. Les valeurs de rugosité suivant 
la direction de propagation de la fissure et parallèlement au front de fissure ont été 
déterminées (Tableau A.6).  
 
 Direction de propagation de 
fissure 
Direction parallèle du front 
de fissure 
CJ1 ζx = 0.75 ζy = 0.65 
SBN12 ζx = 0.75 ζy = 0.69 




(a) Verre CJ1 
 
(b) Verre SBN12 
Figure A.12 : Détermination de la rugosité sur la surface de rupture des verres suivant la 
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 Compréhension de l’origine de l’évolution sous irradiations de la ténacité 
des verres nucléaires 
 




Dans l’industrie nucléaire, un verre borosilicaté complexe est utilisé pour 
confiner les produits de fission et les actinides mineurs. Sous irradiation, la 
structure et les propriétés mécaniques du verre évoluent. Dans cette étude, les 
simulations atomistiques et multi-échelles des trois verres borosilicatés 
simplifiés ont été lancées pour comprendre l’origine de l’évolution de leur 
comportement à la fracturation sous irradiation. Sous l’irradiation, l’élasticité 
diminue tandis que la plasticité augmente. La fracturation se produit suite à la 
formation et à la coalescence de cavités. Les modifications de structure sous 
l’irradiation conduisent à un retard de la coalescence et de la décohésion du 
verre irradié. Plusieurs phénomènes complexes se superposent pour expliquer ce 
comportement, notamment les modifications de la répartition des cavités, la 
mobilité des sodiums, et l’organisation des réseaux boratés et silicatés. Selon la 






Understanding the origin of the fracture toughness evolution of nuclear 
glasses under irradiation 
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Abstract: 
In the nuclear industry, complex borosilicate glasses are used for the 
confinement of fission products and long-life minor actinides. Under 
irradiations, the structure and the mechanical properties of these glasses evolve. 
In this work, atomistic and multi-scale simulations of three simplified 
borosilicate glasses were run to understand the origin of their fracture behavior 
change under irradiation. Under the radiation effects, elasticity decreases and 
plasticity increases. Fracture happens due to the formation and coalescence of 
nanocavities. The structural modifications under the radiation effects lead to a 
delay of the coalescence and of the irradiated glass rupture. Several phenomena 
overlay to explain this behavior, especially the cavities distribution 
modifications, the sodium mobility, and the borate and silicate entities 
organization in the glassy network. Depending on the nature of the more 
important mechanism, the fracture toughness can increase or decrease under 
radiation. 
 
 
 
